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L’innovation technologique est étroitement liée à l’évolution de la recherche scientifique, 
permettant en retour le développement de l’instrumentation scientifique. Au cours de ces 
dernières années, le monde a vu l’émergence des nanotechnologies après avoir atteint les limites 
des performances des matériaux structurés à l’échelle du micromètre. Les nanosciences ou les 
nanotechnologies offrent un fort potentiel quant à la compréhension et au développement des 
propriétés des matériaux réduits à une taille nanométrique. En effet, à cette échelle, la matière 
acquiert de nouvelles propriétés (physiques, chimiques ou biologiques) conduisant à des 
systèmes encore plus petits et plus performants. Par définition, un nanomatériau a au moins une 
de ses trois dimensions comprise entre 1 et 100 nm. Les nanotechnologies englobent donc en 
partie le domaine des micro-technologies. L’une des principales applications concerne le secteur 
de la microélectronique et plus récemment, la microélectronique étirable qui met en jeu un 
système en couches minces supporté par un substrat souple de type polymère. Ainsi, le 
développement des techniques d’élaboration de tels dispositifs a permis la miniaturisation des 
composants électroniques tout en leur conférant une bonne tenue mécanique malgré les 
différences de propriétés thermomécaniques des différents matériaux associés. 
 
Les matériaux en couches minces dont les grades polycristallins sont caractérisés par une 
forte proportion volumique d’interfaces et de joints de grains. En outre, ils sont généralement 
soumis à des contraintes mécaniques très complexes, souvent bi-axiales, générées soit après 
élaboration soit au cours de leur utilisation. Ceci impose l’étude et la compréhension des 
propriétés mécaniques des films minces afin d’assurer un fonctionnement efficace de tels 
systèmes. La diffraction des rayons X (DRX) est une technique très bien adaptée du fait qu’elle 
est non destructive et sélective en phase permettant une caractérisation microstructurale et 
mécanique des différentes phases cristallines d’un film mince. En outre, l’utilisation du 
rayonnement synchrotron permet de caractériser de faibles volumes en un temps de mesure 
réduit et avec une grande résolution. Ainsi, une machine d’essai bi-axial a été développée sur la 
ligne de lumière DiffAbs du synchrotron français SOLEIL. Ce développement est le fruit d’une 
collaboration réalisée dans le cadre d’un projet ANR Pnano et impliquant trois équipes françaises 
: le Laboratoire des Sciences des Procédés et des Matériaux - LSPM (ex-LPMTM, UPR 3407 






D’autres techniques utilisant le rayonnement X ont connu un développement important 
grâce au développement des sources synchrotrons de troisième génération comme l’absorption X 
et la diffusion centrale en incidence rasante (ou GISAXS). Tous ces outils sont complémentaires 
et permettent de caractériser finement les matériaux structurés en couches minces à une échelle 
nanométrique. De plus, la co-déformation du film et du substrat peut être étudiée in-situ grâce à 
deux techniques combinées permettant de déterminer la déformation à deux échelles différentes : 
la déformation microscopique moyenne à partir des mesures de diffraction des rayons X dans les 
parties cristallines du film mince et la déformation macroscopique du substrat, qui était rarement 
associée jusqu’à présent, grâce à la technique de corrélation d’images numériques (CIN).   
    
Ce travail de thèse s’inscrit ainsi dans le cadre de l’étude des films minces nano-
structurés supportés par un substrat souple en déformation bi-axiale en associant des techniques à 
l’état de l’art et en exploitant les propriétés du rayonnement synchrotron. Un des atouts de cette 
étude est d’analyser la limite d’élasticité de films minces sous contraintes bi-axiales contrôlées à 
partir des mesures combinées des déformations dans le film et dans le substrat. Le système en 
couches minces choisi est un composite formé d’une matrice de tungstène à dispersoïdes de 
cuivre W/Cu [3 nm / 1 nm]. Ce composite a été retenu pour sa microstructure particulière qui 
permet une structuration à l’échelle nanométrique comme montré dans la thèse de Baptiste 
Girault1 qui s’est intéressé aux effets de taille et de structure sur les propriétés d’élasticité de ce 
type de système. J’ai poursuivi cette étude en mettant en œuvre ce nouveau dispositif de 
déformation bi-axial pour l’analyse des propriétés mécaniques de ce matériau nano-structuré au-
delà du domaine élastique. 
 
Le manuscrit s’articule autour de quatre chapitres : 
 
Le premier chapitre de ce manuscrit est consacré au contexte général de cette étude. Tout 
d’abord, une synthèse générale des propriétés mécaniques des films minces sera donnée. Nous 
discuterons, en particulier, des effets de taille sur ces propriétés. Ensuite, nous aborderons les 
travaux développés jusqu’à présent pour l’étude du comportement mécanique des films minces 
en chargement multiaxial (généralement bi-axial). Les essais multiaxiaux nous conduiront aux 
critères d’endommagement établis pour interpréter les résultats observés. Ainsi, une revue de ces 
                                                 
1
 B. Girault, Etude de l’effet de taille et de structure sur l’élasticité de composites W/Cu nanostructurés en couche 





critères (en plasticité et fracture) sera présentée. Enfin la motivation et les objectifs de ce travail 
de thèse seront présentés. 
 
Dans le deuxième chapitre, nous présentons les techniques expérimentales mises en 
œuvre dans l’élaboration des nano-composites W/Cu ainsi que celles utilisées pour la 
caractérisation de la microstructure initiale. En particulier, les techniques utilisant le 
rayonnement X seront présentées. La diffraction des rayons X, la réflectométrie X, la diffusion 
centrale en incidence rasante (GISAXS de l’anglais grazing-incidence small x-ray scattering) et 
la spectroscopie d’absorption X (EXAFS de l’anglais extented x-ray absorption fine structure) 
ont été d’un apport important pour déterminer les caractéristiques morphologiques, structurales 
et chimiques des systèmes étudiés.   
 
Le troisième chapitre introduit les outils développés permettant de réaliser des mesures de 
déformations précises et fiables. En particulier, une machine de traction bi-axiale adaptée à la 
ligne de lumière DiffAbs a été développée pour appliquer in-situ des contraintes/déformations de 
manière contrôlée à des films minces déposés sur substrat polyimide. Une étude par éléments 
finis permet de déterminer les dimensions optimales des éprouvettes cruciformes afin d’obtenir 
une zone de déformation homogène au centre de l’éprouvette. Enfin, nous présenterons notre 
procédure de mesure mise en œuvre pour étudier in-situ la co-déformation du film mince et du 
substrat simultanément en vue d’une caractérisation multi-échelles (microscopique et 
macroscopique). Cette méthode combine deux techniques : la diffraction des rayons X 
synchrotron et la corrélation d’images numériques. Ces deux techniques sont donc détaillées 
dans ce chapitre qui traite aussi de l’apport des grands instruments par rapport aux techniques 
standard de laboratoire. 
 
Le quatrième chapitre porte sur les résultats d’une étude s’étalant sur quatre campagnes 
de mesures au synchrotron SOLEIL. L’étude concerne des essais de traction bi-axiale in-situ 
couplés à la diffraction des rayons X et à la technique de corrélation d’images selon la procédure 
expérimentale décrite dans le chapitre III. Tout d’abord, nous présentons une étude du 
comportement des nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu dans le domaine élastique 
pour deux chemins de chargements différents (équi- et non-équi-bi-axial). Ensuite, cette étude 
est étendue au-delà du domaine élastique afin de déterminer la limite d’élasticité de ce système et 
ce sous un chargement équi-bi-axial. La limite d’élasticité obtenue pour le tungstène dans les 





cuivre purs. Enfin, l’évolution de la limite d’élasticité du tungstène nano-structuré sera étudiée 
pour différents chemins de chargement non-équi-bi-axiaux mais symétriques où le ratio des 
contraintes principales est constant tout au long du chargement. Les résultats expérimentaux 
seront par la suite discutés au regard des critères d’endommagement par plasticité ou rupture. 
Une conclusion sera donnée à l’issue de cette discussion sur ces critères qui permettent de 




Contexte de l’étude : comportement mécanique des 
films minces 
 
Dans de nombreuses applications technologiques, les revêtements sont employés afin 
d’améliorer les propriétés des matériaux en combinant souvent différents matériaux possédant 
des propriétés différentes en particulier thermomécaniques. En outre, la structuration de ces 
matériaux à l’échelle nanométrique permet d’obtenir un composite ayant des caractéristiques 
exceptionnelles et bien meilleures que celles des matériaux massifs pris individuellement 
[INIK08, PWH+06, PGL+09, ZSFD05]. Les films minces sur substrat souple ont attiré beaucoup 
d’attention ces dernières années en raison de leurs applications prometteuses notamment dans le 
domaine de la microélectronique étirable [DCBJ10, JSRH07, SSZZ03, LHS+04, XCL+08] ou en 
bio-électronique [Chu10, SBM10, KLM+11]. Au cours de leur utilisation, ces matériaux sont 
soumis à des états de contraintes mécaniques très complexes (souvent des contraintes bi-axiales) 
qui peuvent induire des endommagements à l’usage et ainsi porter atteinte à leur intégrité [FS03, 
AO90, AL05]. Il est donc primordial d’étudier les propriétés mécaniques des films minces afin 
d’assurer un fonctionnement fiable et optimal de ces systèmes. Dans le cadre de cette thèse, nous 
définissons l’endommagement d’un matériau comme étant l’état du matériau lorsque sa limite 
d’élasticité est dépassée.  
 
Dans ce chapitre, la première section donne une synthèse générale des propriétés 
mécaniques des films minces et des matériaux nano-structurés en particulier. La deuxième 
section présente différents travaux concernant l’étude du comportement mécanique des films 
minces en chargement multiaxial. La troisième section sera consacrée à une revue des critères 
d’endommagement établis pour les matériaux massifs. Enfin la quatrième et dernière section 
présente la motivation et les objectifs de ce travail de thèse. 
 




I.1 Propriétés mécaniques des films minces 
Les films minces supportés sur substrat sont soumis à de fortes contraintes mécaniques 
qui peuvent être classées en deux types de contraintes : les contraintes intrinsèques, développées 
lors de la croissance du film, et les contraintes extrinsèques qui sont le résultat de sollicitations 
externes [Spa00, Nix89] comme par exemple l’humidité ambiante pour les couches hydrophiles. 
Ces contraintes influencent fortement la plupart des propriétés physiques des films minces et par 
conséquent, conditionnent leur utilisation dans les applications technologiques. De plus, il a été 
démontré que les propriétés mécaniques des films minces diffèrent de manière significative de 
celles des matériaux massifs. Ces différences sont essentiellement liées à la microstructure et à 
des effets de taille qui sont interprétés au moyen des lois d’échelle [Arz98]. En particulier, une 
augmentation de la limite élastique a été observée lorsque l’épaisseur ou la taille des grains des 
films minces deviennent très faibles (en dessous du micromètre). Différentes études menées ces 
dernières années et qui s’appuient sur des observations expérimentales [DQK+11, GBO+08, 
DBEA03, MHH05, GVT+08] ou des simulations atomistiques [AZH+07, BBDVS07, SDTJ98, 
VBAG04, VBB+04], ont rapporté la modification des mécanismes de déformation mis en jeu 
aux petites dimensions. Des modèles ont été développés afin de prédire les mécanismes de 
durcissement observés. A l’échelle du micromètre, la limite d’élasticité des films minces varie 
proportionnellement à 21/h−  suivant la loi de Hall-Petch; h étant la dimension caractéristique des 
films (épaisseur et/ou taille de grains). La loi de Hall-Petch considère que le phénomène de 
durcissement est lié à l’empilement des dislocations aux joints de grains, à la présence de 
l’interface film-substrat ou de la surface du film [MHH05]. Par contre, dans le cas d’une 
géométrie confinée (où l’épaisseur atteint la dizaine de nanomètres), la loi de Hall-Petch n’est 
plus valable. Le mécanisme de déformation proposé est alors celui du glissement des 
dislocations sous forme de boucles d’Orowan selon le modèle de Nix-Freund qui prédit une 
évolution de la contrainte d’écoulement en hln(h)  [PCN03, Nix89]. Quand l’épaisseur est 
réduite à quelques nanomètres, le rôle des surfaces et interfaces devient prépondérant et le 
durcissement est déterminé par la contrainte nécessaire pour qu’une dislocation traverse les 
interfaces [HKHJ04, AL01]. La figure I.1 représente une illustration des trois domaines pour 
lesquels différents mécanismes de déformation sont considérés en fonction de la taille des grains. 
Une discussion à ce sujet peut être trouvée dans la littérature [KVSS03, Arz98, Deh09, FS03, 
ZL10]. 
 




L’intérêt suscité par les films minces au niveau des propriétés mécaniques s’est 
longtemps restreint à l’étude de la déformation plastique (grandes déformations) et plus 
particulièrement des mécanismes élémentaires de plasticité et du rôle joué par les dislocations. 
Depuis quelques années, les études concernant les propriétés élastiques des films minces (faibles 
déformations) se sont nettement développées grâce à l’apport de plusieurs techniques de choix 
comme la diffraction des rayons X synchrotron permettant la mesure de faibles déformations in-




Figure I.1 : Schéma représentant les mécanismes de déformation plastique à différentes échelles dans un cas général 
de multicouches métalliques [MHH05]. 
 
La déformation plastique est régie par la nucléation et le mouvement des dislocations. 
Elle est fortement reliée à la microstructure, notamment aux défauts présents dans le matériau 
qui constituent des sources de nucléation de dislocations. Les effets de taille observés dans le 
domaine plastique concernent des champs de contraintes à longue portée affectant le mouvement 
des dislocations (longueur caractéristique de 100 nm). Aux très faibles tailles de grains 
(épaisseur des couches en deçà de 2 nm), la nature de la déformation plastique demeure 
controversée d’où l’intérêt des travaux actuels dans ce domaine [SDTJ98, BSD+04]. Par contre, 
les propriétés élastiques sont liées aux interactions interatomiques et ne semblent être modifiées 
que lorsque la taille des grains est réduite à quelques nanomètres. Le module d’Young représente 
le paramètre le plus étudié dans l’analyse du comportement élastique des films minces. 
Différentes méthodes, aussi bien théoriques qu'expérimentales, ont été développées afin 




d’évaluer le module d’Young des films minces. Une diminution du module d’Young a été mise 
en évidence dans le cas du tungstène nano-structuré étudié par des essais de traction in-situ 
[VGRB02] et ce résultat est en accord avec des résultats obtenus par calculs atomistiques sur des 
films minces monocristallins de tungstène lorsque l’épaisseur du film décroît en dessous de 5 nm 
[VBB+04]. Dans les polycristaux, ce phénomène  est expliqué par le fait que dans les métaux 
nano-structurés, la fraction volumique des joints de grains, des surfaces et interfaces devient très 
importante quand la taille des grains ou l’épaisseur des films diminuent. Des essais de nano-
indentation effectués par Qasmi et al. [QDRB06] sur des films minces de tungstène ont révélé 
aussi une diminution du module d’Young mais cet effet d’adoucissement a été attribué à la 
présence d’un fort gradient de contraintes résiduelles dans le film dont l’épaisseur est d’un 
micromètre. Des études sur des films minces de cuivre [FTM06], d’aluminium [HS02], d’or et 
de platine [SBV+03] ayant des épaisseurs de l’ordre de la dizaine de nanomètres ont révélé des 
modules d’Young plus faibles que ceux des matériaux massifs respectifs. Faurie et al. 
[FDLB+10] ont réalisé une étude complémentaire par diffraction des rayons X, nano-indentation 
et diffusion Brillouin sur des films minces d’Au qui leur a permis de mettre en évidence une 
modification des propriétés élastiques en fonction de la texture cristallographique. En particulier, 
la valeur du module d’Young est plus faible dans le cas de films texturés comparativement à des 
films ayant une texture isotrope [FDLB+10, MDMK09]. Beaucoup d’autres études ont aussi mis 
en évidence cet effet d’adoucissement avec la diminution des dimensions des systèmes comme 
dans le cas des simulations par dynamique moléculaire faites sur des films minces de structure 
cubique à faces centrées - cfc orientés (001) ou dans le cas des films minces métalliques 
autoportés étudiés par traction uni-axiale [SSC90, HS00]. A l’opposé, certains auteurs observent 
une augmentation du module d’Young lorsque la taille des structures est réduite. Wang et al. ont 
étudié des films minces de polytétrafluoroéthylène où l’accroissement du module d’Young est 
attribué à l’organisation moléculaire caractéristique des polymères [WSN+00]. Dans le cas des 
films minces métalliques supportés, la méthode de dépôt, le type de substrat et différents 
paramètres microstructuraux sont souvent mis en cause comme dans le cas des films minces 
d’Au étudiés par essai de traction [RBV+03, ALO09]. Cuenot et al. ont réalisé des mesures de 
module d’Young des nano-fils d’argent et de plomb par microscopie à force atomique à 
résonance de contact (CR-AFM). Ils attribuent l’augmentation du module élastique à des effets 
de tension de surface [CFDCN04]. Ces résultats sont confirmés par un modèle développé par 
Liang et al. pour étudier les effets de taille sur le module d’Young dans le cas des films minces 
de cuivre et d’or [LLJ02]. 
  




L’étude par nano-indentation des films minces de palladium réalisée par Jen et al. a 
révélé une évolution particulière du module d’Young en fonction de l’épaisseur des films; en 
diminuant l’épaisseur, le module d’Young augmente pour atteindre un maximum à une épaisseur 
égale à 196 nm et ensuite diminue [JW05]. Ce phénomène est expliqué par des aspects 
structuraux des films notamment la distribution des orientations cristallographiques et la 
variation de la densité des films en fonction de l’épaisseur. Une étude combinée par calculs ab 
initio et dynamique moléculaire a montré qu’à l’échelle nanométrique, le module d’Young d’un 
matériau peut être plus grand ou plus petit que celui du massif du fait de deux phénomènes en 
compétition : la coordination atomique et la redistribution électronique [ZH04]. D’autres études 
effectuées sur des films minces métalliques n’ont reporté aucune modification du module 
d’Young en fonction de l’épaisseur [MB99, YS04]. 
 
Toutes les études présentées ci-dessus ont fait appel à différentes méthodes et approches 
pour extraire les propriétés élastiques des films minces (qui se résument au module d’Young) ce 
qui explique la grande disparité des résultats obtenus. Cependant, la majorité de ces études 
s’accordent sur la dépendance des propriétés élastiques des films minces avec l’épaisseur et la 
microstructure. Différents facteurs sont mis en jeu notamment les effets de surfaces et 
d’interfaces, des contraintes résiduelles, de texture cristallographique et de taille des grains. 
 
Au-delà du domaine élastique où les déformations sont irréversibles, les films minces 
sont sujets principalement à deux formes d’endommagement en compétition : la déformation 
plastique et la fracture. En particulier, la fracture des films minces est une problématique d’une 
importance technologique croissante avec les demandes de miniaturisation continues. En effet, 
les fortes contraintes auxquelles sont soumis les films minces peuvent engendrer leur rupture 
sous différentes formes [Tei02]. Pour assurer la performance et la tenue mécanique des systèmes 
revêtus par des couches minces, il est crucial d’étudier les mécanismes de fracture dans les films 
minces. Les études rapportées dans la littérature restent, néanmoins, peu nombreuses 
comparativement aux études faites sur les effets de taille en plasticité. Ceci est dû notamment à 
la difficulté de mise en œuvre des tests de fracture avec des mesures précises à l’échelle du 
nanomètre. En effet, les mécanismes de fracture et les formes qui en résultent, sont déterminés 
en prenant en compte les propriétés du film mince, du substrat et de l’interface film-substrat. 
Différentes études théoriques ont traité cette problématique. Beuth [Beu92] s’est intéressé au 
problème de déformation élastique plane dans l’étude de la fissuration d’un film mince déposé 
sur un substrat semi-infini. Le facteur d’intensité de contrainte et le taux de restitution d’énergie 




ont été évalués dans le cas d’un film contenant une fissure perpendiculaire à l’interface film-
substrat. Il a déterminé un critère permettant de prédire la propagation d’une fissure dans le film. 
Le changement de courbure du système induit par la fissuration du film a aussi été déterminé. 
Xia et Hutchinson [XH00] ont généralisé cette étude à d’autres géométries de fissures avec un 
modèle simulant la propagation des fissures dans des films minces sur substrats compliants et 
soumis à des contraintes bi-axiales. Ils ont démontré notamment l’existence de différentes 
formes de propagation des fissures (linéaires et circulaires) comme étant le résultat des 
interactions entre les fissures. En effet, le type d’essai influence la nature des trajectoires des 
fissures et détermine le mode de fracture adopté qui est souvent une combinaison de différents 
modes [EDHH89]. La condition d’avancement d’une fissure le long de l’interface a été 
déterminée par Evans et Hutchinson [EH95] en considérant l’énergie de fracture d’interface 
égale au taux de restitution d’énergie de la fissure à l’interface. La présence d’un substrat affecte 
l’évolution des fissures dans le film en limitant la libération de l’énergie élastique par 
propagation de fissures et par dissipation de l’énergie lors de la croissance de la fissure. La 
fracture de films minces fragiles déposés sur substrats polymères a été largement étudiée par 
Leterrier et al. [Let03, LMB+10, JLMM06, JLM06]. Les auteurs rapportent que la densité des 
fissures pour une déformation donnée dépend fortement des propriétés mécaniques du substrat, 
du film et de l’interface. En particulier, la déformation à l’amorçage de la fissure et la densité 
limite des fissures augmentent en diminuant l’épaisseur des films. Les effets des contraintes 
résiduelles, d’interfaces et particulièrement d’adhésion du film au substrat ont aussi été étudiés. 
Des simulations par éléments finis montrent que l’énergie dissipée lors de l’avancement d’une 
fissure est supérieure à l’énergie d’interface et que cette énergie varie avec la longueur de la 
fissure. L’endommagement dans le film est initialement contrôlé par fissuration cohésive 
(rupture du film seul) mais aussi adhésive (rupture de l’interface film-substrat). Andersons et 
Leterrier [AL05, AL07] ont considéré la fragmentation des films minces fragiles sur substrat 
polymère soumis à des contraintes biaxiales. Ils ont montré expérimentalement que la fissuration 
s’opère par propagation séquentielle de chaînes de fissures formant une connexion de fissures 
entourant les fragments non endommagés du dépôt. L’endommagement du film par flambage 
suivi d’un délaminage est observé lorsque les films sont soumis à des contraintes de 
compression, ce qui est généralement le cas avec les contraintes résiduelles générées par la 
méthode de fabrication. Li et al. [LWM08] ont étudié par essai de flexion quatre points le 
comportement mécanique d’un film mince de cuivre déposé sur un substrat épais de cuivre. Ils 
ont observé que l’endommagement du film s’effectue principalement par flambage associé au 
délaminage engendré par la déformation latérale du film. En revanche, l’étude réalisée par Xiang 




et al. [XLSV05] a montré que des films minces de cuivre déposés sur un substrat en polymère 
peuvent supporter de plus grandes déformations (30%) en formant des microfissures avant 
l’apparition du décollement du film de son substrat et ensuite la rupture de l’ensemble. D’autres 
auteurs ont reporté l’endommagement de films minces métalliques sur substrats polyimide par 
décollement sous l’effet de contraintes de tension [CLH94, ASS02]. En effet, les propriétés de 
l’interface et du substrat jouent un rôle important sur l’adhésion des films au substrat et peuvent 
ainsi affecter leur tenue mécanique [BE96]. Coupeau et al. [CGB+04] ont observé la formation 
spontanée de cloques dans des films minces d’or déposés par pulvérisation cathodique sur des 
substrats en silicium dès la sortie de l’échantillon de l’enceinte de dépôt (mise à l’air). Dans le 
cas de contraintes de compression équi-biaxiales, on rapporte expérimentalement et par 
simulation que la morphologie du flambage d’un film déposé sur un substrat compliant prend 
différentes formes périodiques avec des géométries en chevrons, en damier ou sous forme 
hexagonale [BC11, CBC+11]. La figure I.2 illustre les principaux mécanismes 












        (a)     (b) 
 
Figure I.2 : Modes d’endommagement d’un film mince soumis à des contraintes (a) de traction et (b) de 
compression [EH95].   
 
En étudiant la fracture des matériaux à l’échelle nanométrique, différentes questions se 
posent : est-ce qu’il existe un effet de taille sur le comportement fragile dans ce type de 
matériaux ? Et quels sont les mécanismes qui régissent ce comportement ? Une étude par 
dynamique des dislocations discrètes sur une structure en trois couches 




céramique/métal/céramique montre que la résistance à la rupture du film métallique diminue 
lorsque l’épaisseur du film métallique est réduite. Cela a été observé expérimentalement pour un 
film mince de cuivre dans le système Cu/TaN/SiO2/Si [COC+06]. Il semble que lorsque 
l’épaisseur du film est réduite, la déformation nécessaire à l’amorçage des fissures devient de 
plus en plus grande [MCCC11]. Néanmoins, d’autres paramètres comme la microstructure et 
l’état de surface des films,  peuvent avoir une influence sur les mécanismes de fracture. Zhang et 
al. [ZZTL06] ont étudié par essai de traction uniaxial la fissuration de multicouches Cu/Ta 
déposées sur substrat polyimide avec une épaisseur de 10 nm pour chacune des couches de Cu et 
de Ta. Les résultats montrent que la formation des fissures est le résultat de l’alignement des 
joints de grains dans lesquels la déformation est fortement localisée. Cet alignement de joints de 
grains est dû au mouvement des grains par rotation et par glissement. Ce phénomène est 
préférentiellement activé lorsque la fraction volumique des grains et le nombre d’interfaces 
deviennent importants. Wang et al. [WNL+11] ont observé par microscopie électronique en 
transmission que la propagation des fissures dans des films minces d’or nanocristallins s’effectue 
par déplacements atomiques à partir de la pointe jusqu’à l’arrière de la fissure. Certains auteurs 
n’ont rapporté aucune dépendance de la fracture de films minces de nitrures en fonction de 
l’épaisseur. En particulier, les auteurs observent que la résistance à la fracture est constante et 
égale à celle du massif même pour des films de quelques dizaines de nanomètres d’épaisseur. 
Ceci peut être une exception pour des matériaux fragiles de type céramiques [MMBN98, MG11].   
 
Les résultats de la littérature, résumés ci-dessus, montrent des différences dans la 
détermination des effets de taille sur le comportement mécanique des matériaux nanostructurés. 
En effet, les mesures expérimentales ou les modèles existants restent limités et difficiles à mettre 
en œuvre pour obtenir une réponse mécanique précise des matériaux à cette échelle. Néanmoins, 
les études montrent aussi que la tenue mécanique des matériaux nanostructurés est améliorée 
grâce à une limite d’élasticité et une résistance mécanique élevées. 
 
I.2 Etudes expérimentales du comportement mécanique des films 
minces en chargement multiaxial / biaxial    
La fiabilité des systèmes en couches minces est fortement dépendante de la performance 
et de la bonne connaissance des propriétés mécaniques des matériaux qui les composent. Ainsi 
les propriétés mécaniques de ces matériaux doivent être déterminées avec précision. Par ailleurs, 
il existe différentes méthodes de caractérisation comme la nano-indentation, le test de traction 




uni-axiale, l’essai de flexion. Cependant, ces méthodes ne décrivent pas les conditions réelles de 
sollicitations auxquelles sont soumis ces systèmes en service. En effet, les matériaux composites 
en couches minces sont soumis, très souvent, à des chargements complexes lors de leur 
utilisation. Ces états de chargement peuvent être composés de deux ou trois contraintes 
principales. Ainsi, il est nécessaire de déterminer le comportement mécanique sous des états de 
contraintes multiaxiales. La plupart des études en chargement multiaxial concerne des matériaux 
à l’état massif. Un état de chargement multiaxial est mis en œuvre par combinaison de 
chargements bi-axiaux. Trois formes principales d’échantillons sont généralement utilisées : 
tubulaire, cruciforme et plaque. Les méthodes utilisées pour produire des états de contraintes bi-
axiales sont résumées à :  
- un chargement uni-axial combiné avec une torsion ou une pression interne utilisant des 
échantillons de forme tubulaire [CM93, KYNT05, MDGR08]; et 
- des essais bi-axiaux appliqués à des plaques ou des échantillons en forme de croix 
[PGCT05, BW08, ZGLR10, CM99, CCHM01]. 
  
En ce qui concerne les films minces, l’essai de gonflement est largement utilisé pour 
générer des contraintes équi-bi-axiales [JT96, GBO+08, ORS10]. L’essai de gonflement permet 
la caractérisation du comportement mécanique des films minces non supportés sur une grande 
plage de déformation. En particulier, cet essai permet de déterminer le comportement mécanique 
en déformation équi-bi-axiale. L’essai de gonflement sur des coques de géométrie ellipsoïde 
permet de générer de contraintes bi-axiales avec un ratio donné entre les contraintes principales 
appliquées. Les essais en température sur des films minces déposés sur substrats offrent aussi la 
possibilité de générer des contraintes bi-axiales dues à la différence de coefficients de dilatation 
thermique entre le film et le substrat. L’inconvénient de ce type d’essai est que le chargement 







        (a)       (b) 
 
Figure I.3 : Dispositif expérimental utilisé pour la technique de « ring-on-ring test » permettant l’application des 
contraintes équi-bi-axiales de tension ou de compression (a) de façon continue ou (b) en alternance [EHK+06]. 




Eve et al. [EHK+06] ont développé une technique permettant d’étudier la fatigue équi-bi-
axiale de films minces métalliques déposés sur substrats polymères. Cette technique, connue 
sous l’appellation anglaise « ring-on-ring test », utilise des anneaux concentriques ; deux servent 
à charger l’échantillon et deux autres de plus petit diamètre servent de support à l’échantillon. 
Ainsi, des contraintes de tension et de compression peuvent être appliquées à l’échantillon de 
façon continue ou alternative (figure I.3). 
 
Toutes ces techniques sont, néanmoins, restreintes à un seul mode de déformation : la 
déformation équi-bi-axiale ou nécessitant une préparation particulière des échantillons. La 
traction bi-axiale d’un échantillon de forme cruciforme permet de contrôler l’amplitude des deux 
contraintes principales appliquées et d’explorer ainsi un domaine plus étendu dans le cas des 
contraintes planes. En particulier, différents ratios de contraintes principales peuvent être 
appliqués aux branches d’un échantillon en forme de croix avec deux axes de chargement 
indépendants. La figure I.4 résume les différentes méthodes utilisées pour générer des états de 
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Figure I.4 : Carte de chargement. 
 
I.3 Revue des critères d’endommagement dans les matériaux  
Dans le cas de chargements faibles, la déformation d’un matériau est réversible. Elle est 
dite élastique. On constate expérimentalement, notamment par essai de traction, que la relation 
entre le tenseur des déformations et le tenseur des contraintes est linéaire dans les matériaux 
comme décrit par la loi de Hooke. Au-delà d’un certain seuil de contrainte, des déformations 




irréversibles apparaissent. On distingue celles pour lesquelles, le matériau reste continu de celles 
qui, au contraire, correspondent à des fractures (ou ruptures). Les premières concernent les 
matériaux ductiles et les secondes sont attribuées aux matériaux fragiles. L’étude du 
comportement des matériaux est le plus souvent abordée dans le cadre d’une approche 
phénoménologique ou macroscopique. Dans cette approche, le comportement du matériau est 
décrit par une surface de charge f qui permet de délimiter le domaine de déformation élastique. 
Cette surface est définie dans l’espace des contraintes selon un critère qui est une description 
mathématique de la forme de la surface :  
( ) 0σσ 0e =−=σf   (I-1) 
où σe est une contrainte équivalente calculée à partir du tenseur des contraintes σ  et σ0 est une 
contrainte limite égale, dans la plupart des cas, à la limite élastique du matériau en traction uni-
axiale. Le comportement du matériau est élastique linéaire tant que la condition suivante est 
satisfaite :  
( ) 0et 0ou0 <=<σ fff &  (I-2) 
 
Plusieurs critères ont été développés afin de prédire l’endommagement dans les 
matériaux soumis à des chargements combinés. Deux principaux types de critères 
d’endommagement sont utilisés : critères de plasticité pour les matériaux ductiles et critères de 
fracture ou de rupture pour les matériaux fragiles. Chacun de ces critères se divise en deux 
formes : isotrope et anisotrope. Nous rappelons qu’un matériau isotrope est celui dont les 
propriétés sont indépendantes du repère dans lequel elles sont observées. A l’inverse, un 
matériau anisotrope est celui qui possède différentes propriétés en fonction de la direction de 
mesure. Dans certains cas, un matériau polycristallin peut être localement anisotrope alors qu’il 
paraît macroscopiquement isotrope. L’isotropie globale résulte généralement d’une moyenne des 
propriétés anisotropes des cristaux constituant le matériau. La modélisation du comportement 
mécanique des matériaux anisotropes peut s’effectuer à deux échelles différentes. A l’échelle 
microscopique, il s’agit de tenir compte des différents mécanismes de déformation et de la 
microstructure du matériau. Par contre, à l’échelle macroscopique, le comportement du matériau 
est décrit par une approche phénoménologique ou globale. Notre étude se situe dans ce cadre 
d’approche.  
 




Dans la suite, une revue des critères de plasticité et de rupture proposés dans la littérature 
est reportée même si dans le chapitre IV nous confronterons nos résultats expérimentaux 
uniquement à deux de ces critères isotropes. 
 
I.3.1 Critères de plasticité          
Les critères de plasticité proposés dans la littérature sont classés en deux catégories ; ceux 
qui sont spécifiques aux matériaux isotropes et ceux qui rendent compte de l’anisotropie initiale 
ou induite dans certains matériaux. Cette partie s’intéresse donc à ces deux types de critères. 
Nous représentons le champ des contraintes en un point du matériau par un tenseur des 


















  (I-3) 





















  (I-4) 
Les contraintes dans ce repère sont les contraintes principales qui correspondent aux 
valeurs propres du tenseur σ . Dans ce qui suit, nous utilisons la notation matricielle de Voigt qui 



































































  (I-5) 
I.3.1.1 Critères de plasticité isotrope         
Critère de Tresca                                                                                                                                                                                                                                                                                                                             
L’un des premiers critères spécifiques aux métaux est celui proposé par Tresca en 1864. 
Il suppose que l’écoulement plastique apparaît dès que la valeur absolue de la contrainte de 
cisaillement atteint une valeur critique : 
0321321 σ),σ,σ(σ),σ,σ(σ =− minmax  (I-6) 




Critère de von Mises 
Le critère de von Mises est considéré comme le critère le plus utilisé et mieux adapté que 
le critère de Tresca pour l’étude des métaux polycristallins. Il fut établi en 1913. Selon von 
Mises, le matériau se déforme de manière plastique lorsque l’énergie élastique de distorsion 
atteint une valeur critique. Le critère est défini, dans l’espace des contraintes principales, par 
l’équation suivante : 
( ) ( ) ( ) 20213232221 σ2σσσσσσ =−+−+−  (I-7) 
 
Critère de Hreshey-Hosford 









21 σ2σσσσσσ =−+−+−  (I-8) 
Il fut introduit par Hershey (1954) et Hosford (1972). Il est particulièrement adapté à l’étude des 
matériaux de structures cubiques centrés (CC) et cubiques à faces centrées (CFC). Le paramètre 
n  ( ∞≤≤ n0 ) permet d’ajuster la courbe aux résultats expérimentaux et il est montré que la 
valeur de n  dépend de la structure cristallographique du matériau. En particulier, les auteurs 
proposent une valeur de n  égale à 6 pour un matériau de structure cubique centré et une valeur 
de 8 pour un matériau de structure cubique à faces centrées. Pour 1=n  et ∞→n , on retrouve le 
critère de Tresca alors que pour 2=n  et 4=n , on retrouve le critère de von Mises. Une 
représentation graphique des critères de Tresca et de von Mises est donnée par la figure I.5.  
 
       (a)          (b) 
Figure I.5 : Représentation du critère de Tresca et de von Mises : (a) dans le plan pi (ou plan déviateur) et (b) dans le 
plan de contraintes planes. 




Dans le plan pi, des déviateurs des contraintes où les contraintes hydrostatiques sont 
nulles, le critère de Tresca est représenté par un hexagone et celui de von Mises par un cercle. La 
surface de charge donnée par le critère de Hreshey-Hosford se situe entre les limites de von 
Mises et de Tresca. Dans le cas de contraintes planes, la forme des surfaces est réduite à un 
polygone pour le critère de Tresca et à une ellipse pour celui de von Mises. Il est important de 
noter que les critères décrits ci-dessus décrivent le comportement des matériaux isotropes et 
insensibles à une sollicitation de type hydrostatique. 
 
I.3.1.2 Critères de plasticité anisotrope         
 Certains matériaux sont anisotropes c'est-à-dire que leurs propriétés varient selon les 
directions. Dans ce cas, des paramètres tenant compte de l’anisotropie du matériau sont 
introduits dans les modèles de plasticité. Ces paramètres, notamment les coefficients de 
Lankford notés Rα, sont déterminés à partir des mesures en traction uni-axiale sur des 
éprouvettes découpées suivant différentes directions d’anisotropie. Les coefficients de Lankford 
sont obtenus en calculant le rapport de la déformation plastique transverse sur la déformation 







=α   (I-9) 
où α est l’angle entre une direction d’anisotropie et la direction de traction de l’éprouvette. Pour 
des matériaux anisotropes, ces coefficients varient donc en fonction de l’orientation donnée par 
l’angle α. Dans la pratique, on emploie un coefficient d’anisotropie moyen calculé à partir des 
trois coefficients obtenus pour les trois orientations suivantes α = 0°, 45° et 90°.   
4
RR2RR 90450 ++=   (I-10) 
 
La limite élastique en traction uni-axiale sera modifiée en fonction de l’orientation et en 
conséquence la forme de la surface de charge aussi. 
 
Critère quadratique de Hill                                                                                                                                                                                                                                                                                                                             
Historiquement, le critère de Hill (1948) est le premier critère proposé qui tient compte de 
l’anisotropie des matériaux. Ce critère est une généralisation anisotrope du critère de von Mises. 
En particulier, Hill a considéré le cas d’un matériau présentant trois plans de symétrie 




orthogonaux c'est-à-dire un matériau orthotrope. Dans le cas où les axes d’orthotropie sont pris 
comme repère, ce critère s’écrit sous la forme suivante : 
( ) ( ) ( ) 1Nσ2Mσ2Lσ2σσHσσGσσF 262524221213232 =+++−+−+−  (I-11) 
où F, G, H, L, M et N sont des paramètres qui caractérisent le niveau d’anisotropie du matériau 
et qui sont déterminés à l’aide des essais de traction et de cisaillement simples. 
 
Il est à noter que ce critère considère qu’il n’y a pas de différence de comportement entre traction 
et compression c'est-à-dire qu’il n’y a pas d’effet Bauschinger. Dans le cas des contraintes planes 
et en négligeant les termes de cisaillement, le critère de Hill se réduit à l’expression suivante : 
( ) ( ) 1σFHσσH2σHG 222121 =++−+  (I-12) 
 
En outre, si l’on admet que le matériau est transversalement isotrope R),R( =  les coefficients de 
Lankford sont indépendants de la direction d’anisotropie et l’expression précédente sera encore 
simplifiée :   
( ) ( )( ) ( ) 20221221 σR12σσR21σσ +=−+++  (I-13) 
 
Lorsqu’un chargement équi-bi-axial est appliquée, on obtient une relation simple entre la 





=   (I-14) 
 
Expérimentalement, il a été montré que le critère de Hill n’est valide que pour des 
matériaux ayant R > 1. En effet dans le cas des tôles d’aluminium (où R < 1), un comportement 
qualifié d’« anormal » a été observé où les résultats ont été à l’inverse des prédictions du critère 
de Hill ; la limite élastique en traction équi-bi-axiale est systématiquement supérieure à celle en 
traction uni-axiale pour trois différentes orientations par rapport à la direction d’anisotropie 
[LD95].  
 
Critère non quadratique de Hill                                                                                                                                                                                                                                                                                                                             
Pour résoudre ce problème, une amélioration du critère précédent a été proposée par Hill 
(1979) en généralisant la forme du critère à une fonction non quadratique : 























où le paramètre m est pris supérieur à 1. Ce critère ne prend pas en compte le cisaillement. Par 
conséquent, il n’est valable que dans le cas où les directions principales des contraintes sont 
confondues avec les directions d’orthotropie. Le critère de Hill est particulièrement adapté aux 
matériaux métalliques sous forme de tôles. 
 
Critère de Barlat    
Barlat (1991) a développé un critère pour des matériaux orthotropes soumis à des états de 








21 σ2SSSSSS =−+−+−  (I-16) 
S1, S2 et S3 étant les composantes d’un tenseur symétrique S  définie par 
σ= :LS   (I-17) 

























































L  (I-18) 
 
Les coefficients a, b, c, f, g et h sont des constantes caractéristiques du matériau. Lorsque a = b = 
c = f = g = h = 1, on retrouve les critères isotropes de Tresca ou de von Mises en fonction de la 
valeur du paramètre m.  
 
Barlat et al. ont proposé depuis ce critère d’autres critères en introduisant de nouveaux 
paramètres permettant de modéliser le comportement des matériaux anisotropes le plus finement 
possible [BMC+97, CPB06]. 
 
 




Critère de Karafillis et Boyce    
Ce critère, développé par Karafillis et Boyce (1993), décrit le comportement d’un 
matériau orthotrope par une fonction non quadratique qui s’appuie sur deux autres fonctions ; φ1 
et φ2 [KB93] :     







211 SSSSSS −+−+−=φ  (I-20) 
( ) ( )m3m2m11mm2 SSS123 +++=φ −  (I-21) 
S1, S2 et S3 étant les valeurs principales du tenseur des contraintes défini dans l’équation (I-17). 
 
Les critères de plasticité font l’objet d’une littérature très abondante et ils sont de plus en 
plus performants particulièrement pour modéliser le comportement des matériaux anisotropes. 
En particulier, les critères anisotropes font appel à plusieurs paramètres qui sortent du cadre de 
notre étude. Pour plus de détails sur les différents critères, les références suivantes peuvent être 
consultées [Meu95, Lub06]. 
 
I.3.2 Critères de fracture                                                                                                                                                                                                                                                                             
Dans le cas des matériaux fragiles, on s’intéresse souvent à déterminer la résistance à la 
rupture du matériau qui correspond aussi à sa limite d’élasticité. En effet, le comportement 
général des matériaux fragiles est caractérisé par un domaine élastique linéaire suivi d’une 
rupture brutale à une déformation relativement faible ; c’est le cas des céramiques et des verres.  
 
Critère de Rankine 
Le critère la plus connu et le plus utilisé pour prédire la fracture dans les matériaux 
fragiles est celui de Rankine (1857) qui est nommé aussi critère de la contrainte maximale. 
D’après Rankine, la fracture du matériau intervient quand une des contraintes principales atteint 
une valeur limite correspondant à la résistance à la rupture du matériau déterminée par un essai 
uni-axial de traction :  
( ) uσ=σσσ 321max ,,   (I-22) 
 




où σu représente la résistance du matériau à la rupture. Il est à noter que ce critère prend en 
compte la pression hydrostatique et considère, dans le cas des matériaux anisotropes, que la 
résistance du matériau à la rupture est différente selon le mode de chargement (traction ou 
compression). Dans l’espace des contraintes planes, la surface de charge est représentée par un 
carré comme le montre la figure I-6. Le critère de Rankine présente l’avantage d’être simple à 
appliquer mais l’inconvénient de négliger des interactions éventuelles entre les différents 
mécanismes de rupture, ce qui est souvent le cas des sollicitations combinées.   
 
Critère de Mohr-Coulomb 
Le critère de Mohr-Coulomb (1773) délimite un champ sans rupture et un champ où le 
matériau se fracture. Ce critère est basé sur les cercles de Mohr où la théorie développée par 
Mohr suppose que la rupture du matériau survient quand le cercle de Mohr est tangent à la 
courbe intrinsèque de Mohr représentée dans le plan des contraintes de Mohr (contrainte normale 
σn, contrainte tangentielle τ) par l’équation suivante : 
( )φστ tannC +=   (I-23) 
La constante C  correspond à la contrainte de cisaillement qui peut être supportée par le matériau 
sous contrainte moyenne nulle. L’angle φ désigne le frottement interne du matériau. En termes 
de contraintes principales, l’équation (I-23) s’écrit sous cette forme : 
( ) 0cos2sin)( 2121 =−++− φφσσσσ C  (I-24) 
Dans le cas des contraintes planes, les conditions ou les valeurs limites des deux contraintes 











Figure I.6 : Représentation du critère de Rankine et de Mohr-Coulomb dans le plan de contraintes planes.  




Il est à noter que ce critère tient compte de la pression hydrostatique et introduit une 
dissymétrie traction-compression c'est-à-dire que la résistance à la rupture du matériau en 
traction σt est différente de celle en compression σc. Le critère de Mohr-Coulomb est 
particulièrement utilisé dans le cas des matériaux mettant en jeu des frottements (béton, roches et 
sols). 
 
Critère de Drucker-Prager 
Le critère de Drucker-Prager (1952) est un critère isotrope et dépendant de la pression 
hydrostatique. En termes de contraintes principales, ce critère s’écrit : 
( ) ( ) ( )[ ] ( )32121323222161 σσσBAσσσσσσ +++=−+−+−  (I-25) 
































  (I-27) 
 
Critère de Tsai-Hill 
Le critère de Tsai-Hill est utilisé pour modéliser l’endommagement des composites 
renforcés par des fibres. Dans le cas des contraintes planes et où les axes des contraintes 



































σTS1, σTS2 et σSS sont caractéristiques du matériau et sont obtenus à l’aide d’essais uni-axiaux 
(dans le sens des fibres et perpendiculairement aux fibres) et d’un essai de cisaillement.   
 
Critère de Christensen 
Christensen [Chr05] a développé un critère d’endommagement pour les matériaux 
isotropes qui peut être appliqué aux matériaux fragiles comme aux matériaux ductiles. Ce critère 




indique que l’endommagement se produit lorsque la relation suivante entre les contraintes 
principales est accomplie : 
  























Pour les matériaux fragiles ( ct 2
1
σ≤σ ), on ajoute la condition suivante : 
tσσσσ ≤),,max( 321   (I-30) 
 
Pour les matériaux ductiles où σt= σc= σ0, on retrouve le critère de von Mises. Dans les 
autres cas de figures, l’ellipse représentant ce critère dans le plan des contraintes principales sera 
décalée vers les directions de compression.  
 




I.4 Objectifs de l’étude en cours 
La compréhension du comportement mécanique des films minces et des mécanismes de 
déformation mis en jeu s’avère donc primordiale non seulement pour améliorer les propriétés des 
matériaux et leur fiabilité en service, mais aussi pour répondre aux enjeux qui se posent en 
science des matériaux, notamment sur la question de la relation entre procédés, microstructures 
et propriétés. Les matériaux composites en couches minces sont d’un intérêt technologique 
considérable et la compréhension de leur comportement vis-à-vis des états de contraintes 
complexes est importante. Cependant, les méthodes développées, présentées dans la littérature, 
sont limitées à des essais mécaniques de type uni-axial ou équi-biaxial. 
 
L’objectif de cette étude est de déterminer le comportement mécanique sous chargement 
biaxial contrôlé des films minces de tungstène (W) nano-structuré déposés sur substrat 
polyimide. La nano-structuration du tungstène est contrôlée en employant la méthode de dépôt 
en multicouches avec le cuivre (Cu) comme couche intermédiaire étant donné que ces deux 
matériaux (W et Cu) sont immiscibles à l’équilibre thermodynamique. Le tungstène a été choisi 
pour cette étude comme matériau modèle car il est localement élastiquement isotrope ce qui 
permet d’analyser son comportement mécanique sans ambiguïté au niveau du choix des modèles 
d’interaction entre grains et de valider le dispositif synchrotron développé. L’instrument original 
conçu et élaboré au cours d’un projet ANR Pnano (2005-2009) a permis de réaliser au cours de 
ma thèse les premiers essais de déformations bi-axiales contrôlées in-situ sous rayonnement 
synchrotron (chapitre III et IV). L’endommagement et l’évolution de la limite d’élasticité du 
tungstène nano-structuré ont pu ainsi être étudiés pour plusieurs chemins de chargement non-
équi-bi-axiaux symétriques (un ratio des contraintes principales constant). Les résultats 
expérimentaux seront ensuite confrontés à des critères simples des matériaux isotropes (Rankine 
et von Mises) dans le chapitre IV. 
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Elaboration et caractérisation initiale des nano-
composites W/Cu 
 
Dans ce chapitre, nous présentons les techniques expérimentales qui ont été utilisées pour 
élaborer les nano-composites W/Cu ainsi que celles utilisées pour la caractérisation initiale. La 
première partie décrit la méthode employée pour l’élaboration de nos échantillons, en particulier 
celle adoptée pour la préparation des éprouvettes de traction cruciformes. Ensuite, nous 
rappellerons le principe de la pulvérisation ionique, technique de dépôt exclusivement utilisée 
dans ce travail. Les conditions de dépôt choisies pour assurer la nano-structuration du composite 
W/Cu seront détaillées. La seconde partie porte sur les techniques expérimentales ayant servi à la 
caractérisation de la microstructure initiale des films minces. La profilométrie a été utilisée pour 
la mesure de l’épaisseur des films et l’évaluation des contraintes macroscopiques par la méthode 
de la courbure. Différentes techniques utilisant le rayonnement X ont été aussi utilisées. La 
diffraction des rayons X a permis de déterminer les phases, la texture cristallographique et les 
microdéformations dans les films minces. La réflectométrie X a été employée pour mesurer la 
période et/ou l’épaisseur totale des films minces. La composition chimique des films a été 
déterminée par spectrométrie EDX. Enfin, la morphologie – nanostructuration - et la structure 
locale des couches ont été étudiées par la technique de la diffusion centrale en incidence rasante 
(GISAXS) et par spectroscopie d’absorption X (EXAFS). Les caractéristiques morphologiques, 
structurales et chimiques des systèmes étudiés sont résumées à la fin de ce chapitre.   
 




II.1 Elaboration des échantillons    
Ce travail de thèse concerne l’analyse du comportement mécanique de films minces de 
tungstène nano-structuré. La stratégie adoptée pour contrôler la taille des cristallites de tungstène 
est d’introduire du cuivre entre les couches simples de tungstène par une méthode de dépôt 
séquentielle permettant une stratification à l’échelle nanométrique. Ce choix est basé sur le fait 
que le tungstène et le cuivre sont des matériaux immiscibles à l’équilibre thermodynamique, 
minimisant ainsi des effets de mélange qui pourraient se produire aux interfaces (les dépôts étant 
hors équilibre). Pour plus de détails, la thèse de Baptiste Girault peut être consultée [Gir08]. Des 
couches minces de tungstène pur et de cuivre pur ont été aussi étudiées afin de comparer leurs 
réponses mécaniques respectives à celle du système W/Cu.  
 
II.1.1 Préparation des substrats 
Les films minces ont été déposés sur divers substrats de taille et géométrie adaptées à la 
technique expérimentale. Pour les caractérisations initiales, trois types de substrats ont été 
utilisés : deux sont issus de monocristaux de silicium orienté (100) comportant un oxyde natif en 
surface et un troisième en Kapton®. Le premier substrat (de silicium) est une poutre (5×20 mm²) 
de 200 µm d’épaisseur destiné à l’évaluation des contraintes macroscopiques des films minces 
par la méthode de la courbure. Le deuxième substrat (de silicium), de forme rectangulaire 
(20×15 mm²) et de 650 µm d’épaisseur, a servi aux différentes mesures par diffraction des 
rayons X ainsi qu’à la mesure de l’épaisseur totale du film par profilométrie mécanique. Enfin, le 
troisième substrat en Kapton®, de forme rectangulaire (10×15 mm²) et de 125 µm d’épaisseur, a 
permis de réaliser les analyses par spectrométrie EDX. Ce dernier choix de substrat a été adopté 
car l’analyse EDX sur un substrat de Si n’a pas permis d’avoir des mesures précises étant donné 
que les signaux de Si et de W sont convolués.  
 
En ce qui concerne les essais de traction, des éprouvettes cruciformes en Kapton® ont été 
utilisées. La géométrie des éprouvettes a été optimisée afin d’obtenir un champ de déformation 
homogène au centre de celles-ci. Pour déterminer les dimensions optimales, un modèle a été 
développé au moyen d’un code par éléments finis. Cette étude par éléments finis et les résultats 
obtenus seront détaillés dans le chapitre III. La figure II.1 présente les dimensions des 
éprouvettes utilisées pour les essais de traction bi-axiale. Le choix du substrat en Kapton® (un 
polyimide développé par la société DuPont de Nemours™) a été dicté par ses caractéristiques 
exceptionnelles dont une résistance élevée à la traction, une conductivité électrique basse et une 




grande stabilité jusqu’à 350°C étant donné que sa température de transition vitreuse se situe vers 
360°C. En outre, ce type de polymère est utilisé dans différents domaines, notamment dans la 
microélectronique étirable. Des feuilles de Kapton® 500 HN (300×300 mm²), de 125 µm 
d’épaisseur, ont été fournies par la société GoodFellow. Ces feuilles sont ensuite usinées afin 
d’obtenir des éprouvettes en croix. L’élaboration des éprouvettes a été effectuée par Yannick 
Diot, technicien micromécanique dans le département Physique et Mécanique des Matériaux de 
l’Institut Pprime, qui a conçu un dispositif dédié permettant la découpe des éprouvettes ; les 
feuilles de Kapton® (par paquet de cinq) sont serrées entre deux plaques d’aluminium au niveau 
des trous crées sur les quatre branches afin d’éviter qu’elles ne glissent. Ensuite, les feuilles de 
Kapton® et les plaques d’aluminium sont usinées selon les dimensions choisies à l’aide d’une 
fraiseuse.   
 
 
Figure II.1 : Géométrie des éprouvettes de traction utilisées (unités exprimés en mm). 
 
Les substrats ont été nettoyés dans un bain d’acétone sous ultrasons pendant 10 minutes 
et séchés sous flux d’argon. Les différents substrats utilisés sont ensuite introduits simultanément 
dans la chambre de dépôt. Cependant, la taille des éprouvettes cruciformes ne permet 
d’introduire qu’une seule éprouvette à la fois. Préalablement au dépôt, l’éprouvette cruciforme 
est placée dans un porte échantillon spécifique conçu pour l’alignement et le placement de celle-
ci sur la machine d’essai bi-axial (voir annexe 1). Le porte-échantillon conçu par Yannick Diot 
permet de ne déposer le film métallique qu’au centre de l’éprouvette de Kapton® sur une zone 




circulaire de 20 mm de diamètre. La figure II.2 montre le substrat en Kapton® installé dans le 
dispositif spécifique aux éprouvettes cruciformes. 
 
     
(a)        (b) 
 
Figure II.2 : Porte-objet spécifique aux éprouvettes cruciformes (a) avant et (b) après dépôt.  
 
II.1.2 Pulvérisation ionique 
Nous utilisons la méthode de dépôt physique en phase vapeur (PVD : Physical Vapour 
Deposition) qui est largement employée pour la fabrication des films minces. En particulier, la 
pulvérisation ionique est considérée comme une méthode de choix pour déposer différents types 
de matériaux notamment les matériaux réfractaires qui possèdent une température de fusion 
élevée. Le procédé de dépôt par pulvérisation ionique consiste à éjecter de la matière par 
bombardement d’une cible (constituée du matériau à déposer) avec des particules énergétiques. 
Ces particules sont en général des ions d’argon Ar+ issus du plasma créé par l’application d’une 
différence de potentiel entre la cathode (la cible) et l’anode (le substrat) placées dans une 
atmosphère raréfiée (sous vide). Le schéma de principe de la pulvérisation ionique est présenté 
sur la figure II.3.  
 
Ce type de dépôt offre plusieurs avantages dont une bonne adhérence des films minces au 
substrat malgré la présence de contraintes de compression élevées au sein des films. Nous 
verrons par la suite que cet état mécanique résiduel permet au film de supporter des déformations 


















Figure II.3 : Schéma résumant le principe de la pulvérisation ionique. 
 
Le système choisi pour cette étude est, comme évoqué précédemment, du tungstène nano-
structuré. Le cuivre est introduit dans la matrice de tungstène pour contrôler la taille des grains et 
la texture cristallographique du tungstène selon la direction de croissance. Une faible quantité de 
cuivre est introduite afin de minimiser un effet de mélange aux interfaces entre le tungstène et le 
cuivre qui est favorisé par le mécanisme d’« atomic peening » (« martèlement atomique » en 
français) propre aux techniques énergétiques comme la pulvérisation ionique. La quantité 
optimale de cuivre nécessaire à la nano-structuration des couches de tungstène a été étudiée par 
Baptiste Girault dans le cadre de sa thèse [GEC+11, GVB+06, Gir08]. Il a observé que pour des 
sous-couches de tungstène de 3 nm d’épaisseur, l’introduction d’une quantité de cuivre entre 0,5 
et 1 nm permet la stratification de la couche avec la présence d’une seule phase et d’une seule 
composante de texture : α-W{110}. Le système W/Cu 3/1 a donc été retenu pour notre étude. Par 
ailleurs, des observations par microscopie électronique en transmission sur des coupes 
transverses de ces échantillons et des mesures par la technique GISAXS ont révélé une structure 
discontinue des sous-couches de cuivre sous la forme d’agrégats de taille nanométrique. Il est 
clair que cette morphologie particulière ne permet pas de mesurer la déformation du cuivre par 
diffraction des rayons X (faible fraction en volume).  L’épaisseur totale des films a été fixée 
entre 140 et 240 nm afin d’éviter le délaminage de ceux-ci du fait de la présence de fortes 
contraintes résiduelles de compression. Ceci nous impose donc de travailler avec un faible 
volume diffractant qui nécessite alors l’utilisation d’un rayonnement intense synchrotron pour 
réaliser des mesures précises et fiables.  




Tous les dépôts ont été réalisés par pulvérisation ionique sur la machine de dépôt 
NORDIKO-3000 (figure II.4) sous la responsabilité de Philippe Guérin, ingénieur de recherche à 
l’Institut Pprime. Les dépôts ont été effectués à température ambiante en pulvérisant la cible du 
matériau à déposer avec des ions Ar+ accélérés avec une énergie de 1,2 keV. Les substrats étaient 
fixés sur un porte échantillon tournant pour homogénéiser les films. La pression dans l’enceinte 
avant dépôt était de 7×10-5 Pa alors que la pression de travail au cours de la croissance des films 
était de 10-2 Pa. Les vitesses de dépôts, préalablement calibrées par réflectométrie des rayons X 
via les épaisseurs déposées des éléments purs, sont égales à 0,5 Ǻ/s-1 pour le tungstène et 0,6 Ǻ/s-
1
 pour le cuivre. Des mono-revêtements homogènes de tungstène et de cuivre de référence ont 
été réalisés pour comparaison aux composites W/Cu.  
 













Figure II.4 : Machine de dépôt par pulvérisation ionique NORDIKO-3000 : vue de l’intérieur de la chambre de 
dépôt montrant les différents éléments dont le porte-substrat avec les échantillons. 
 
Les caractéristiques nominales des dépôts qui seront étudiés en traction par la suite sont 
présentées dans le tableau II.1. Les échantillons étudiés sont classés par date de dépôt afin de 
distinguer les dépôts ayant été élaborés dans des conditions similaires mais susceptibles d’avoir 
des caractéristiques finales différentes.  
 
 









(aammjj) tW tCu Λ ef 
Nombre de 
périodes n 
W/Cu 100604 3 1 4 240 60 
W 100706 150 - - 150 1 
Cu 100707 - 200 - 200 1 
W/Cu 100708 3 1 4 152 38 
W/Cu 110215 3 1 4 152 38 
W/Cu 110217 3 1 4 152 38 
W/Cu 110218 3 1 4 152 38 
W/Cu 110322 3 1 4 152 38 
W/Cu 110323 3 1 4 152 38 
W/Cu 110324 3 1 4 152 38 
W/Cu 110328 3 1 4 152 38 
W/Cu 120305 3 1 4 152 38 
W/Cu 120306 3 1 4 152 38 
W/Cu 120308 3 1 4 152 38 
 
Tableau II.1 : Caractéristiques nominales des dépôts étudiés ; n est le nombre de répétitions, ef l’épaisseur totale du 
film, Λ l’épaisseur d’une période et ti l’épaisseur de la couche de l’élément i.  
 
II.2 Caractérisation des échantillons   
II.2.1 Profilométrie mécanique 
La profilométrie est une technique qui consiste à effectuer un balayage sur la surface de 
l’échantillon par une pointe en contact avec celle-ci. La variation de hauteur de la pointe 
renseigne sur la topologie de l’échantillon dans le plan vertical. Un balayage effectué sur un 
substrat revêtu comportant une partie masquée pendant le dépôt (c'est-à-dire sans dépôt) permet 




de déterminer l’épaisseur du film mince à partir de la hauteur de la marche obtenue entre la zone 
revêtue et la zone masquée. Cette technique permet aussi de déterminer les contraintes 
résiduelles macroscopiques dans le film mince à partir des profils de courbure de l’échantillon 
mesurés avant et après dépôt. A partir de ces profils, les rayons de courbure respectifs sont 
déterminés et en appliquant la formule de Stoney (Eq. II.1), la contrainte macroscopique dans le 



























avR  et apR sont les rayons de courbure avant et après dépôt,  
Se  et fe  sont les épaisseurs du substrat et du film,  
SE  est le module d’Young du substrat et Sν  est le coefficient de Poisson du substrat.  




 est égale à 180,5 GPa. 










+×=   (II.2) 
où L  est la longueur du profil et f  est la flèche obtenue.  
 
Il est important de noter que la méthode de Stoney permet de déterminer une contrainte 
moyenne dans le film, et ce, en se basant sur certaines hypothèses. Cette méthode suppose 
notamment que le film présente un état de contraintes planes. En outre, l’épaisseur du film doit 
être faible par rapport à celle du substrat. L’intérêt de cette méthode réside dans sa simplicité et 
sa rapidité de mise en œuvre et du fait que la connaissance des propriétés mécaniques du film 
déposé n’est pas nécessaire, mais uniquement celles du substrat.  
 
Le profilomètre utilisé est un Dektak® IIa comportant une pointe de grande dureté dont 
la force d’appui sur la surface de l’échantillon est inférieure à 10 mN. La sensibilité verticale est 
de 10 nm. Les mesures d’épaisseurs ont été effectuées à partir des marches réalisées sur des 
substrats de Si de 650 µm d’épaisseur tandis que les mesures de contraintes macroscopiques ont 
été effectuées sur des poutres de Si de 200 µm d’épaisseur avec des dimensions de l’ordre de 5 × 
20 mm². Les résultats de ces mesures sont regroupés dans le tableau II.5. 





II.2.2 Diffraction des rayons X au laboratoire 
La matière cristallisée est constituée d’un arrangement périodique d’atomes. Cet 
arrangement est décrit par des plans cristallographiques définis par une distance inter-réticulaire 
d en fonction des indices de Miller (h, k, l). La diffraction se produit lorsque les rayons X 
diffusées par les atomes interfèrent entre eux de façon constructive (figure II.5). Ce phénomène 
se traduit par la loi de Bragg qui s’écrit : 
λ=θ nd2 sin   (II.3) 
n étant l’ordre de diffraction, θ l’angle de diffraction (ou angle d’incidence) et λ la longueur 




Figure II.5 : Illustration de la loi de Bragg. 
 
Dans la pratique, on utilise la relation suivante :  
λ=θsind2   (II.4) 
où l’ordre de diffraction est introduit dans les indices de Miller. C’est cette relation dite relation 
de Bragg qui sera utilisée par la suite. 
 
La technique de diffraction des rayons X permet ainsi de caractériser l’état 
microstructural d’un échantillon polycristallin et ce de façon non destructive. Elle permet 
notamment l’identification des phases cristallines présentes dans l’échantillon, la détermination 
de la répartition des orientations des cristallites, la mesure des contraintes et des épaisseurs. Ces 
différentes mesures sont détaillées par la suite en précisant chacune des configurations 
expérimentales utilisées pour y parvenir.   
 




II.2.2.1 Diffraction aux grands angles  
Analyse des phases                                                                                                                                                                                                                                                                                                                             
L’analyse des phases constituant les échantillons a été réalisée sur le diffractomètre à 4 
cercles Bruker D8, équipé d’un tube à anticathode de cuivre présentant un foyer linéaire, en 
montage Bragg-Brentano (θ-2θ). Deux types d’échantillons ont été principalement analysés ; un 
échantillon de tungstène homogène et un composite W/Cu [3/1]. L’objectif principal de cette 
analyse est d’identifier la présence ou non de la phase β du tungstène (β-W) au sein des couches 
déposées. En effet, la présence de la phase métastable β-W conjointement à la phase stable α-W 
peut compliquer l’analyse des tests mécaniques du fait de la convolution de certains pics de 
diffraction issus des deux phases et de la différence significative de leurs comportements 











































Figure II.6 : Diagrammes de diffraction θ-2θ obtenus pour : (a) W 150 nm et (b) W/Cu 3/1. Les lignes verticales 
indiquent les positions attendues des pics de diffraction pour les deux phases du tungstène selon les fiches standard 
ICCD – PDF N° 4-806 pour α-W et N°2-1138 pour β-W. Le diagramme (b) est décalé verticalement.  
 
 
La figure II.6 montre les diagrammes de diffraction θ-2θ obtenus sur nos échantillons. On 
observe une contribution importante de la phase β-W pour le film de tungstène pur alors que des 
modulations générées par la stratification sont clairement visibles pour l’échantillon W/Cu. Des 
mesures complémentaires à faible angle d’incidence montrent que les deux types d’échantillons 
sont texturés. La figure II.7 présente un exemple de ces diagrammes de diffraction pour le film 
mince de W. En particulier, nous constatons par comparaison entre les différents diagrammes 




que la phase β-W présente majoritairement des cristallites ayant leurs plans diffractants {100} 
orientés parallèlement à la surface. La phase β-W présente donc une texture de fibre {100}. 
L’analyse de la texture de la phase α-W dans le film mince de W et dans les composites W/Cu 
sera développée ultérieurement. Nous montrerons que la phase α-W dans le film mince de W 
présente une texture de fibre avec deux composantes {111} et {110} alors que les composites 










































Figure II.7 : Diagrammes de diffraction obtenus pour le film mince de W (150 nm) ; Ω est l’angle d’incidence des 
rayons X.  
 
La proportion volumique de la phase β peut être déterminée en comparant les intensités 
intégrées des pics de diffraction α-W et β-W. Dans le cas d’un échantillon polycristallin de 
texture isotrope dans chaque phase i (i = α ou β), l’intensité intégrée d’un pic de diffraction 
correspondant à une famille de plans {khl} est proportionnelle au pouvoir de diffraction P 
provenant des domaines cohérents de volume total Vi ayant leurs plans {hkl} en position de 
Bragg : 
( ) ( ) ( ) LPhklFhklMλV1/vK 2ii3i2i=P  (II.5) 
où vi est le volume de chaque maille élémentaire, λ est la longueur d’onde des rayons X, Mi(hkl) 
est le facteur de multiplicité de la raie (hkl), Fi(hkl) est le facteur de structure : 
( ) ( )[ ]lzkyhx2iπexpΣhklF iiiii ++= if , fi étant le facteur de diffusion du ième atome et xi, yi, zi 
sont les coordonnées du ième atome dans la maille. LP est le facteur de polarisation de Lorentz : 
.θθ+= sin2sin/2θcos1LP 2  




A partir des intensités intégrées d’un pic de la phase α et d’un pic de la phase β, notées 
respectivement Iα et Iβ, nous pouvons évaluer la fraction volumique de la phase β : 
















=−  (II.6) 
La constante C est calculée au moyen de l’équation (II.5). Dans notre cas, C est égale à 2. 
 
Etant donné que les différentes phases au sein du film mince de W sont texturées, il est 
difficile de déterminer la proportion volumique de chacune des phases avec précision. Toutefois, 
sachant que la phase β est de texture {100}, nous pouvons négliger la proportion volumique des 
plans β-{210} et nous considérons ainsi que le pic de diffraction à 2θ ~ 40° représente 
majoritairement la diffraction des plans α-{110}. Les raies utilisées pour le calcul sont donc la β-
{200} et la α-{110}. Nous trouvons à travers ce calcul que la phase β représente environ 11 % 
du volume total. 
 
Texture des films                                                                                                                                                                                                                                    
La texture au sens cristallographique du terme représente la répartition des orientations 
cristallines dans un matériau polycristallin. La connaissance de la texture cristallographique, 
notamment dans le cas des films minces est primordiale car elle influe sur les propriétés 
physiques et mécaniques des matériaux. La détermination de la texture d’un échantillon passe 
donc par l’évaluation des orientations préférentielles des cristallites constituant l’échantillon.  
 
L’analyse de la texture des films minces a été réalisée par diffraction des rayons X à 
l’aide du diffractomètre 4 cercles SEIFERT 3000 XRD. La source est un tube à anticathode de 
cuivre en montage ponctuel muni d’un filtre de nickel (permettant de supprimer la raie Kβ du Cu) 
et d’un collimateur de 1 mm de diamètre. Une fente de 4 mm de largeur a été placée devant le 
détecteur. On définit la direction des mesures par un vecteur normal aux plans diffractant (hkl) 
qui est décrit par deux angles ϕ et ψ (figure II.8). L’angle ϕ correspond à une rotation azimutale 
autour de la normale à la surface de l’échantillon alors que l’angle ψ correspond à une 
déclinaison des plans diffractant par rapport à la surface de l’échantillon.  
 
Des balayages en ψ ont été effectués principalement sur la raie {110} de la phase α du 
tungstène pour le film mince de tungstène homogène et les composites W/Cu. Pour le film mince 
de cuivre homogène, des balayages en ψ ont été réalisés sur la raie {111} du cuivre.  




La figure II.9 montre des diagrammes intensité-ψ effectués sur les pics de diffraction α-{110} du 
tungstène pour deux types d’échantillons à savoir un film mince de tungstène et un composite 
W-Cu [3/1] déposés sur des substrats de silicium monocristallins. Les maxima d’intensité 
observés sur les balayages en ψ indiquent la présence d’une croissance préférentielle selon des 
directions cristallographiques particulières dites directions de pôle. Ces courbes sont similaires 
pour différents angles φ comme le montrent les figures de pôle réalisées par Baptiste Girault 
[Gir08] sur le pic de diffraction α-W {110} sur des échantillons similaires (figure II.10). La 
symétrie circulaire en φ indique une isotropie des orientations cristallines dans le plan de 












Figure II.8 : Définition des repères liés à l’échantillon (S) et au laboratoire (L) et des angles ϕ et ψ liés à la 
direction de mesure. 
 
Les courbes intensité-ψ (figure II.9) représentent des coupes des figures de pôle selon une 
direction φ donnée. Pour chacun des échantillons (W et W/Cu), nous observons un pic central 
(ψ=0°) qui témoigne de la présence de grains α-W ayant leurs plans diffractants {110} parallèles 
à la surface de l’échantillon. La courbe intensité-ψ correspondant au composite W/Cu montre 
deux pics symétriques par rapport au pic central à ψ = +/–60°. Ces deux pics correspondent aux 
plans {110} faisant un angle de 60° par rapport à la surface de l’échantillon. Cet angle est celui 
que font les plans (110) et (011) de la famille des plans {110} au sein d’un cristal de structure 
cubique. Les couches de W de l’échantillon W/Cu présentent donc une texture de fibre d’axe 
[110]. Cependant, le film mince de W pur présente deux pics symétriques par rapport au pic 
central se situant à ψ = +/–35°. Ces deux pics correspondent aux plans {110} faisant un angle de 
35° par rapport à la surface de l’échantillon. Cet angle correspond à celui que font les plans 
{110} et {111} d’un cristal de structure cubique. Ces derniers pics montrent donc la présence 




d’une deuxième texture de fibre d’axe [111]. En outre, les intensités des différents pics reflètent 
qualitativement la présence d’une plus grande proportion volumique de grains α-W orientés 
{111} que de grains orientés {110}. Le film mince de W présente donc deux orientations 
préférentielles majeures des grains α-W selon les fibres d’axes [110] et [111]. Le fond continu 
correspond à une orientation aléatoire des plans {110}, et par conséquent, à une composante 
isotrope du tungstène α-W. Pour la phase β-W, une mesure du même type montre la présence 

























































(b) (Intensité corrigée – intensité minimum) / (Intensité maximum {110} – intensité minimum) 
 
Figure II.9 : Courbes intensité-ψ sur le pic de diffraction α-W {110} pour les échantillons de W et W/Cu. 






Figure II.10 : Figures de pôle (à gauche) et figures de pôle inverses (à droite) réalisées sur le pic de diffraction α-W 
{110} des échantillons : (a) W/Cu [3/1], (b) W/Cu [3/0,5] et (c) W/Cu [3/0]. Sur les figures de pôle, l’anneau de 
l’échantillon W/Cu [3/1] est localisé à ψ=60°. Pour les autres échantillons, les anneaux sont à ψ=35° [GEC+11]. 
 
L’analyse des figures de pôle permet de déterminer les fractions volumiques des 
différentes composantes de texture (tableau II.2). Les figures de pôle inverses présentées sur la 
figure II.8 révèle un renforcement de la composante de texture α-W [111] lorsque la quantité de 
cuivre diminue. Cette deuxième composante de texture se développe en-dessous d’un certain 
seuil de cuivre évalué à 0,6 nm [GEC+11].   
 










W/Cu [3/1] 1,5 51 2 5,5 40 
W/Cu [3/0,5] 43 12 6 2 37 
W/Cu [3/0] 27,5 9 3 3,5 57 
 
Tableau II.2 : Fractions volumiques des composantes de texture des échantillons W/Cu [3/1], W/Cu [3/0,5] et 
W/Cu [3/0]. Une deuxième composante de texture de fibre α-W {111} apparaît lorsque l’épaisseur des sous couches 
de Cu diminue [GEC+11].  




La figure II.11 montre un balayage en ψ effectué sur le pic de diffraction {111} du cuivre 
pour le film mince de cuivre déposé sur un substrat de silicium monocristallin. Le pic central 
révèle la présence d’une texture de fibre d’axe [111] perpendiculaire à la surface de l’échantillon. 
Nous observons aussi des pics à des angles ψ = +/–70,5° qui correspondent aux angles existants 
entre les plans (111) et (–111) de la famille des plans {111} au sein d’un cristal de structure 
cubique. Le film mince de cuivre présente donc une légère composante de texture de fibre d’axe 
























Figure II.11 : Courbe intensité-ψ sur le pic de diffraction Cu {111} du film mince de Cu pur (intensité brute). 
 
Lors d’un dépôt par pulvérisation ionique, il est prévu qu’un matériau cubique centré 
développe une orientation préférentielle {110} alors qu’un matériau cubique centré présente une 
orientation préférentielle {111} pour des raisons de minimisation de l’énergie de surface 
[GEK02, OLWY06, ZZTL06]. Dans cette présente étude, la phase de tungstène (matériau 
cubique centré) au sein des composites W/Cu présente une texture de fibre [110] comme attendu. 
En revanche, le film mince de tungstène (sans cuivre) développe une deuxième composante de 
texture [111]. Le développement d’une telle texture ne peut donc être expliqué par la 
minimisation de l’énergie de surface seulement. La présence d’une double texture a été rapportée 
par Wei et al. [WHW+02] dans le cas des films mince de cuivre déposés par pulvérisation 
magnétron. Cela a été expliqué par la différence d’énergie de déformation des différents plans 
liée à l’anisotropie élastique du cuivre. Etant donné que le tungstène est un matériau isotrope 
élastiquement, cette explication ne peut s’appliquer dans notre cas. Dans le cadre de sa thèse 
[Gir08], Baptiste Girault a montré que la composante de texture [111] disparaît lorsqu’une 
quantité donné de cuivre est déposée (au-delà de 0,6 nm) entre les sous-couches de tungstène.  




L’analyse par GISAXS de différents systèmes W/Cu avec une épaisseur constante de 
tungstène de 3 nm et une épaisseur de cuivre entre 0 et 1 nm a montré une structure particulière 
des sous couches de cuivre. En effet, le cuivre se trouve sous forme de nanoparticules dispersées 
dans la matrice de tungstène avec une distribution homogène dans le plan. Certaines études ont 
rapporté que la rugosité des sous couches dans le cas d’un système en multicouches peut 
influencer le développement des orientations de croissance [MRV06]. L’effet de rugosité induit 
par les inclusions de cuivre peut aussi être négligé dès lors que les différents systèmes étudiés 
présentent une discontinuité des sous-couches de cuivre. Des mesures par GISAXS ont été aussi 
réalisées dans le cadre de ce travail et ont montré une structure identique dans le cas du système 
W/Cu [3/1]. L’influence de la phase β-W est aussi exclue du fait que la composante de texture 
[111] est présente dans chacune des deux systèmes suivants : W/Cu [3/0,5] qui ne contient pas de 
phase β-W et W/Cu [3/0] qui contient de la phase β-W en grande proportion. L’analyse des 
contraintes résiduelles a révélé une relaxation de contraintes (d’un GPa) associée à la disparition 
de la composante de texture [111]. Un effet de canalisation ionique sur le développement des 
textures a été proposé par Dobrev [Dob82]. Lors de l’impact entre une particule énergétique 
incidente et le réseau cristallin, la dissipation d’énergie peut s’effectuer par recristallisation 
partielle ou par création de défauts consécutifs aux collisions. Un réarrangement atomique des 
cristaux peut se produire et permettre ainsi la recristallisation des cristaux moins favorablement 
orientés mais plus fortement affectés par l’irradiation. Les directions de canalisation de plus en 
plus favorables pour un matériau cubique centré sont [110], [100] et [111] respectivement. Par 
conséquent, la croissance d’un matériau cubique centré s’effectue selon la direction de 
canalisation la plus favorable [111]. En outre, d’après Thornton et Hoffman [TH89], la création 
de défauts augmente le niveau de contrainte résiduelle. Le développement de l’orientation [111] 
permet donc de diminuer la densité de défauts et ainsi limiter les contraintes résiduelles au sein 
du matériau. L’incorporation du cuivre avec une quantité de plus en plus importante permet de 
minimiser encore plus la contrainte résiduelle. Il y a donc une compétition entre la minimisation 
de l’énergie de surface (favorisant la direction de croissance [110]) et la minimisation des 
contraintes résiduelles (favorisant la direction de croissance [111]). La relaxation de contrainte 
associée à la disparition de la composante de texture [111] peut être due à la formation de 
solution solide W(Cu) au sein de l’échantillon. En effet, dans le cas des dépôts PVD, des 
mélanges peuvent se former aux interfaces entre deux matériaux qui sont immiscibles à 
l’équilibre thermodynamique [Ma05]. Des effets chimiques aux interfaces pourraient ainsi 
modifier les énergies de surface. Ouyang et al. [OWL+06] ont observé par simulation 
moléculaire l’augmentation du coefficient de diffusion atomique du cuivre dans les sous-couches 




de tungstène lorsque l’épaisseur (et par conséquent la taille des grains) est réduite. Ceci affecte 
considérablement la solubilité du système [OTWY06]. Ce phénomène a été confirmé 
expérimentalement par Villain et al. [VGB+07] pour des multicouches W/Cu. Girault et al. 
[GEC+11] proposent un autre phénomène (que celui de diffusion) se produisant pour une 
épaisseur de cuivre au delà de 0,6 nm : l’adsorption du cuivre sur les surfaces de tungstène 
conduisant à l’anisotropie de l’énergie de surface. Ainsi, en-dessous du seuil (0,6 nm de cuivre), 
la phase de W présente un mélange de texture due à la diffusion du cuivre dans le tungstène. Au-
dessus de ce seuil, la quantité de cuivre devient suffisante pour limiter la formation de la texture 
de fibre d’axe [111]. 
 
Analyse des contraintes résiduelles                                                                                                                                                                                                                     
La détermination des contraintes résiduelles par diffraction des rayons X au sein d’un 
échantillon polycristallin se base sur la mesure d’une déformation élastique {ε}ϕψ suivant la 
direction définie par les angles ϕ et ψ. La déformation élastique et homogène des cristallites 
constituant l’échantillon entraîne une variation de la distance inter-réticulaire qui correspond à 
un déplacement de la position des pics de diffraction selon la loi de Bragg. Ainsi, en utilisant la 





















  (II.7) 
où d, d0, θ et θ0 sont les distances inter-réticulaires et les angles de diffraction respectivement 
mesurés dans la direction ϕψ ou libre de contrainte (indice 0).    
 
L’utilisation du formalisme rationnel permet d’améliorer la précision. Toutefois, dans le cas de 
faibles déformations, la déformation rationnelle est analogue à la déformation conventionnelle 
[BKG93].   
 
Dans le cas d’un matériau soumis à un état de contraintes planes et isotropes, la 
déformation mesurée {ε}ϕψ est reliée à la contrainte résiduelle macroscopique σr par l’expression 
suivante : 
{ } rhkl12rhkl2 2SS2
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 sont les coefficients d’élasticité radio-cristallographiques.  

































hkl SS  (II.9) 
Ainsi, nous pouvons déterminer l’état de contrainte dans le matériau en mesurant la 
position des pics de Bragg pour différentes déclinaisons ψ. Cette méthode de mesure s’appelle la 
méthode des sin²ψ. Elle peut être appliquée dans le cas des films minces où généralement, les 
contraintes au sein de l’échantillon sont équi-bi-axiales. En outre, pour des matériaux 
élastiquement localement isotropes comme c’est le cas du tungstène, les coefficients d’élasticité 











=   (II.10) 
avec E, le module d’Young et ν le coefficient de Poisson.  
 
Dans le cas où le matériau est anisotrope, une modélisation mécanique prenant en compte 
la microstructure (texture et morphologie des grains) et l’interaction entre grains est nécessaire 
[FDB+10, FCR+06]. Les contraintes dans le matériau sont calculées à partir de la pente de la 
droite correspondant à l’équation (II.9). 
 
Dans notre étude, les coefficients d’élasticité des matériaux massifs ont été utilisés en 
première approximation. Les mesures ont été réalisées sur le diffractomètre SEIFERT 3000 XRD 
dans la configuration décrite précédemment mais cette fois-ci avec deux fentes de largeur 1 et 
0,5 mm placées devant le détecteur. Les positions des pics de diffraction sont déterminées à 
l’aide du logiciel d’ajustement de pics ANALYZE en considérant les raies Kα1 et Kα2 de l’anode 
de cuivre. La correction des erreurs instrumentales sur la position des pics a été faite à l’aide 
d’une poudre de silicium standard.  
 
Les résultats montrent que les sous-couches de W constituant les composites W/Cu 
présentent un fort état de contraintes de compression de l’ordre de −3,0 GPa. L’état de 
contraintes dans les sous-couches de Cu ne peut pas être identifié du fait de la faible quantité de 
Cu déposée. Le film mince de W pur présente aussi un état de contrainte de compression de 
même valeur. Par contre, le film mince de Cu pur montre un état de tension de l’ordre de +0,1 
GPa (tableau II.5). 




II.2.2.2 Diffraction aux petits angles – Réflectométrie X   
Le principe de la réflectométrie X consiste à sonder un échantillon avec un faisceau de 
rayons X monochromatique et parallèle sous une incidence rasante et à mesurer les variations de 
l’intensité réfléchie spéculairement en fonction de l’angle d’incidence des rayons X. Cette 
méthode permet de déterminer l’épaisseur, la rugosité et la densité d’un film mince déposé sur 
un substrat. Elle est très sensible aux faibles quantités de matière déposées lorsque le contraste 
de densité électronique entre le substrat et le film est marqué. Elle permet ainsi des mesures 
précises d’épaisseurs variant de quelques nanomètres jusqu’à la centaine de nanomètres. 
Cependant, elle requiert une bonne planéité de la surface et des rugosités inférieures à ~5 Å.   
 
L’analyse par réflectométrie X a été réalisée à l’aide du diffractomètre SEIFERT 3000 
XRD en configuration linéaire, utilisant le rayonnement Kα du cuivre (λ = 1,5406 Å). Ce 
montage est équipé d’un détecteur ponctuel et utilise un faisceau monochromatique et parallèle 
obtenu grâce à un monochromateur à 2 monocristaux en germanium. Des fentes de largeur 0,5 et 
0,07 mm sont placées devant le détecteur.  
 
Les films minces étudiés sont ceux déposés sur des substrats de silicium monocristallins 
(wafers) ayant un oxyde natif à la surface. Les épaisseurs des films ont été estimées par 
ajustement numérique des courbes de réflectivité expérimentales à l’aide du logiciel de 
simulation RFit2000 [RFi]. La simulation repose sur un algorithme d’optimisation où un 
minimum global est cherché par l’intermédiaire d’une minimisation locale. Parmi les paramètres 
implémentés dans le modèle de simulation, les indices de réfraction ont été choisis égaux à ceux 
des matériaux massifs.  
 
La figure II.12 montre les résultats obtenus pour trois échantillons ; un film mince de 
tungstène, un film mince de cuivre et un composite W-Cu. En ce qui concerne les films minces 
de W et de Cu, des oscillations périodiques d’intensité correspondant aux franges de Kiessig sont 
observées. Ces oscillations sont le résultat des interférences constructives entre l’onde réfléchie 
sur le dioptre air-film et l’onde réfléchie sur le dioptre film-substrat. Leur analyse permet de 
mesurer l’épaisseur totale des films. Dans le cas du composite W/Cu, les pics de « Bragg » aux 
petits angles témoignent de la présence d’une stratification permettant de mesurer la périodicité 
selon la direction de croissance du film. Les oscillations (franges de Kiessig) entre les pics de 
Bragg présentent une intensité décroissante avec l’angle d’incidence. Ceci peut être relié à des 
rugosités de surface et d’interfaces importantes.  
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Figure II.12 : Courbes de réflectivités obtenues pour des films de (a) W 150 nm, (b) Cu 200 nm et (c) W/Cu [3 nm / 
1 nm] déposés sur des substrats de silicium (wafers).  
 




Dans le cas d’un empilement périodique de deux matériaux présentant un contraste 
d’indice élevé et une faible absorption moyenne, la loi de Bragg corrigée pour tenir compte de la 







sinm   (II.11) 
où m est l’ordre de diffraction, λ est la longueur d’onde utilisée, θ est l’angle d’incidence rasante 
et n1−=δ  ; n  étant l’indice de réfraction moyen de l’empilement.  
 
Il faut souligner que cette expression n’est valable que lorsque la valeur de δ est très 
inférieure à 1 et que le coefficient d’absorption β est négligeable devant δ.  
 
Cette approche analytique se veut complémentaire de la simulation des courbes de 
réflectivité pour évaluer la périodicité des films composites W/Cu. En effet, le nombre de 
paramètres nécessaires à prendre en compte dans l’ajustement des courbes de réflectivité conduit 
à une grande dispersion des épaisseurs relatives des sous-couches de tungstène tW et de cuivre 
tCu. Ceci se constate sur la figure II.12c où l’ajustement est de mauvaise qualité. Les épaisseurs 
relatives des sous-couches de tungstène tW et de cuivre tCu sont ensuite déterminées à partir de la 
composition atomique des échantillons. Toutefois, les résultats obtenus sur le calcul de la période 
sont très proches de ceux que nous trouverons avec la méthode décrite ci-dessous. 
 
II.2.3 Spectrométrie des rayons X par dispersion d’énergie (EDX) 
La composition chimique des films a été déterminée par EDX (Energy Dispersive X-ray) 
dans le microscope électronique à balayage (MEB) JEOL 5600LV. L’analyse par EDX permet 
d’obtenir les proportions atomiques des différents éléments au sein des films minces avec une 
précision de l’ordre du pourcent. Dans notre cas, l’analyse des composites à dispersoïdes W/Cu a 
permis de déterminer le rapport des épaisseurs des deux éléments (W et Cu) en utilisant la 
relation (II.12) si l’on suppose que les densités des deux éléments sont égales à celles des 




















  (II.12) 
où iatii Mt .%,,  et iρ sont respectivement les épaisseurs des sous couches, les masses atomiques, 
les proportions atomiques et les densités massiques volumiques de l’élément i considéré. 
 




La période des films Λ (épaisseur d’une bicouche) étant préalablement déterminée par 
réflectométrie X, les épaisseurs moyennes des sous-couches de tungstène et de cuivre peuvent 
être calculées. Par ailleurs, étant donné que les films analysés ont une épaisseur inférieure au µm, 
la profondeur d’analyse implique un signal provenant du substrat. Dans le cas d’un substrat en 
silicium, les résultats des mesures sur des films contenant du tungstène ne sont pas fiables du fait 
de la convolution des signaux issus du Si et du W. Ainsi, l’analyse a été effectuée sur des films 
déposés sur des substrats en Kapton®. Les échantillons sont préalablement collés sur des plots 
métalliques et un pont en argent est crée entre l’échantillon et le support afin d’assurer le contact 
électrique entre eux et d’éviter ainsi l’accumulation des charges sur l’échantillon. Il est à noter 
aussi que l’analyse des différents échantillons par EDX a révélé la présence de molybdène dans 
nos échantillons. Cet élément peut provenir des grilles de focalisation de la machine de dépôt 
NORDIKO. Toutefois, la concentration atomique du Mo a toujours été inférieure à 1% et son 
effet sur le comportement mécanique des composites W/Cu peut alors être négligé. 
 
II.2.4 Expériences de diffusion centrale en incidence rasante (GISAXS) 
La diffusion centrale des rayons X en incidence rasante (GISAXS pour Grazing 
Incidence Small Angle X-ray Scattering en anglais) est une technique de caractérisation 
relativement récente qui a connu un développement rapide grâce notamment à la mise en place 
des sources synchrotrons. Elle est particulièrement adaptée pour étudier des nanoparticules 
supportées ou confinées dans une matrice. Elle permet de caractériser la structure des films 
minces à l’échelle mésoscopique.   
 
Le principe du GISAXS est illustré sur la figure II.13. Il consiste à éclairer la surface 
d’un matériau avec un faisceau de rayons X sous un angle, αi, très faible (incidence rasante) et 
fixe. Un détecteur bidimensionnel permet de collecter l’intensité diffusée dans le plan défini par 
les vecteurs de diffusions qy et qz. Un puits est placé selon l’axe qz avant le détecteur afin 
d’arrêter les faisceaux directs, transmis et réfléchis qui sont très intenses. 
 
Un diagramme 2D de GISAXS permet d’obtenir des informations sur l’ordre dans les 
directions parallèle et perpendiculaire au film [NT97]. En effet, le signal collecté selon l’axe qy 
renseigne sur les hétérogénéités dans le plan du film (rayons des particules et distance inter-
particules) alors que la diffusion selon l’axe qz donne des informations relatives à la normale à la 
surface de l’échantillon.  
 













Figure II.13 : Illustration du principe de la technique du GISAXS sur un échantillon comportant des agrégats 
nanométriques en surface. αi est l’angle d’incidence rasante du faisceau de rayons X. Le faisceau diffusé est collecté 
dans les directions 2θf dans le plan et αf hors plan, correspondant respectivement aux axes qy et qz, l’axe qx étant le 
long du faisceau incident. L’orientation du faisceau incident parallèlement à la surface de l’échantillon est définie 
par une rotation oméga (ω) autour de la normale à sa surface. D, h et d représentent respectivement la distance inter-
îlots, la hauteur des agrégats et leur diamètre [CEA05]. 
 
 
Le système étudié pour ces mesures est le composite W/Cu [3/1] déposé sur un substrat 
de silicium. Il se trouve que ce type de système présente une discontinuité des sous-couches de 
cuivre. Il est qualifié de composite à dispersoïdes de cuivre où la faible quantité de cuivre déposé 
résulte en une structure constituée d’agrégats de cuivre dans une matrice de tungstène. Ces 
conclusions ont été déduites par des observations en coupe transverse des films par microscopie 
électronique en transmission et par des mesures en GISAXS, lors de la thèse de Baptiste Girault 
[Gir08]. L’étude par microscopie électronique en transmission nécessite une préparation des 
échantillons pour des observations en coupe transverse. Etant donné que ce mode de préparation 
est délicat et particulièrement destructif, nous avons choisi dans le présent travail, d’entreprendre 
des mesures en GISAXS afin de contrôler la microstructure de nos échantillons.      
 
Les mesures de GISAXS ont été effectuées pas David Babonneau, chercheur CNRS au 
département PMM de l’Institut Pprime, pendant deux campagnes de mesures : sur la ligne de 
lumière D2AM du synchrotron ESRF et sur la ligne SIXS du synchrotron SOLEIL. Les 
conditions expérimentales sont données dans le tableau II.3. 





Campagne de mesures 1 / D2AM - ESRF 2 / SIXS - SOLEIL 
Energie (KeV) 9,8 9,8 
Taille du faisceau  
(H×V, en µm²) 
300×100 300×300 
Angle d’incidence αi (°) 0 ,46 0 ,45 
Temps de comptage (s) 50 30 
Détecteur CCD Princeton CCD MAR 
Distance détecteur / échantillon (mm) 715 1790 
Echantillon W/Cu [3 /1] 100604 110215 / 110322 / 120305 
 
Tableau II.3: Conditions expérimentales des mesures de GISAXS. 
 
Les clichés 2D obtenus sont donnés par la figure II.14. Nous pouvons remarquer la 
présence d’un signal de diffusion centrale présentant un maximum. Ceci révèle une discontinuité 
dans le plan des couches de cuivre qui peuvent être considérées comme constituées d’amas 
d’agrégats de cuivre. Les données expérimentales ont été confrontées à des modèles ou à des 
simulations afin d’extraire les paramètres morphologiques de la structure. La simulation des 
clichés de GISAXS (figure II.14) reproduit globalement les caractéristiques des clichés 
expérimentaux en particulier, les maxima d’intensité. Les paramètres morphologiques obtenus 
par l’analyse des clichés de GISAXS sont rassemblés dans le tableau II.4. Il est à noter que le 
signal obtenu selon l’axe qz (pics de Bragg) n’a pas pu être simulé du fait que le modèle utilisé 
ne tient pas compte de l’arrangement selon la direction de croissance, seulement l’arrangement 
des agrégats dans le plan de l’échantillon a été modélisé. En outre, la forme du signal présage 
que les agrégats de cuivre sont organisés en réseau hexagonal ou cubique à faces centrées. En se 
basant sur ces mesures les proportions volumiques du cuivre et du tungstène ont été calculées et 
comparées aux mesures par EDX. Les résultats montrent que l’arrangement des agrégats de 
cuivre est proche d’un réseau hexagonal.   




Expérience       Simulation 
   
         (a)      
   
         (b)        
   
         (c)   
   
         (d)        
 
Figure II.14 : Clichés 2D de diffusion centrale en incidence rasante des composites W/Cu [3/1] (a) 100604, (b) 
110215, (c) 110322 et (d) 120305. A gauche : clichés expérimentaux. A droite : clichés simulés.  




















100604 5,5 5,3 10,4 3,5 
110215 4,8 4,6 8,6 4,0 
110322 4,9 4,9 9,0 4,0 
120305 6,0 3,3 10,5 4,0 
 
Tableau II.4: Paramètres extraits de l’analyse des clichés de GISAXS sur les composites W/Cu [3/1]. D et L sont 
respectivement le rayon des agrégats et la distance entre amas. Les indices y et z représentent respectivement les 
données dans le plan et hors plan. Les épaisseurs nominales du tungstène et du cuivre sont 3 nm et 1 nm 
respectivement. 
 
A partir de ces mesures, nous proposons un schéma de la structure des composites à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu en prenant comme exemple les paramètres obtenus pour 
l’échantillon W/Cu 110322 (figure II.15). Cette structure a été aussi observée par Babonneau et 
al. dans le cas du système Co/Al2O3 fabriqué par la même méthode que la notre (c'est-à-dire 
dépôt séquentiel par pulvérisation ionique) [BPM+00].  
Figure II.15 : Schéma en coupe transverse montrant la structure des composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu ; les 
résultats obtenus sur l’échantillon 110322 ont été pris pour ce schéma. Les épaisseurs nominales du tungstène et du 








II.2.5 Expériences de spectroscopie d’absorption X 
La spectroscopie d’absorption X est un atout important dans la caractérisation de la 
structure locale des matériaux. Elle présente notamment l’avantage d’être une technique 
sélective où chaque atome de nature différente d’un matériau peut être étudié séparément. En 
outre, le matériau ne doit pas présenter nécessairement un ordre à longue distance contrairement 
à la diffraction des rayons X [GG11]. Cette technique est alors bien adaptée pour étudier l’ordre 
local dans les matériaux nanométriques voire désordonnés. La spectroscopie d’absorption X 
repose sur l’effet photoélectrique et correspond à l’excitation ou l’ionisation (selon l’énergie des 
photons incidents) d’électrons des niveaux de cœur d’un atome donné par absorption d’un 
photon X (figure II.16). L’effet photoélectrique n’intervient que lorsque l’énergie du photon 





Figure II.16 : Spectroscopie d’électrons de cœur. 
 
 
Un spectre d’absorption (au seuil K du cuivre) est représenté sur la figure II.17. Nous 
pouvons distinguer trois régions correspondant chacune à différents processus physiques.  
 
Une première région appelée pré-seuil qui correspond à l’excitation d’un électron 1s de 
l’atome absorbeur par un photon ayant une énergie suffisante mais inférieure à l’énergie 
d’ionisation E0. Les transitions électroniques ont lieu vers les premiers niveaux inoccupés. 
Lorsque l’énergie du photon augmente, sans dépasser tout de même E0, une augmentation rapide 
du coefficient d’absorption est observée : il s’agit du seuil d’absorption.   
 
 




Lorsque l'énergie du photon est légèrement supérieure à E0 surviennent les transitions 
vers les états du continuum. Le photoélectron est alors émis avec une énergie cinétique faible et 
possède un libre parcours moyen élevé. Il est alors  impliqué dans des phénomènes de diffusion 
multiple avec  les atomes environnants.  Cette partie du  spectre d'absorption s’étend de quelques 
eV en dessous du seuil à environ 50 eV au-delà. Elle correspond au spectre XANES (X-ray 
Absorption Near Edge Structure). Ces structures près du seuil contiennent donc des informations 
sur l’ordre local autour de l’atome absorbeur et sur sa structure électronique. 
 
Au-delà de 50 eV après le seuil et sur un domaine s’étalant jusqu’à 1000 eV, le spectre 
présente des oscillations qui s’amortissent progressivement : c’est la partie EXAFS (Extended X-
ray Absorption Fine Structure). Elle correspond à l’éjection de l'électron de cœur vers les états 
du continuum avec une énergie cinétique importante. Le libre parcours moyen est alors plus 
faible. Le photoélectron est essentiellement impliqué dans des phénomènes de diffusion  simple 
avec les atomes entourant l’atome absorbeur. L’EXAFS permet de caractériser l’environnement 
local de l’atome absorbeur (nature et distance des atomes voisins) et le degré de désordre au sein  
d’un  matériau [GG11].    
 
Dans ce travail de thèse, nous nous sommes intéressés à l’étude de cette dernière région 
du spectre d’absorption ; l’analyse EXAFS. Cette analyse a été effectuée au seuil K du cuivre 
pour décrire l’environnement local des atomes de cuivre dans les composites W/Cu et identifier 
un éventuel mélange W(Cu). En général, pour obtenir les oscillations d’EXAFS, on enregistre le 
signal d’absorption X en transmission ce qui permet une mesure directe du coefficient 




=   (II.13) 
où I0 et It sont les flux de photons incidents et transmis par l’échantillon respectivement. x 
représente l’épaisseur de l’échantillon.   
 
En revanche, dans notre cas, le montage expérimental de la machine de traction ne le 
permet pas. Il est alors nécessaire de mettre en œuvre une technique utilisant le signal de 
fluorescence. La méthode consiste à dénombrer les photons de fluorescence produits par 
désexcitation radiative du niveau excité de l'élément sondé.  
 
 




L’intensité de transition de désexcitation est proportionnelle au nombre de photoélectrons émis 
et donc proportionnelle aussi au coefficient d’absorption : 
0f II /∝µ   (II.14) 





































Figure II.17 : Spectre d’absorption X au voisinage du seuil K du cuivre pour le composite W/Cu [3/1] ×60 montrant 
les différentes régions d’intérêt. 
 
Nos expériences d’EXAFS ont été réalisées sur la ligne de lumière DiffAbs du 
synchrotron SOLEIL. Une description détaillée de la ligne est donnée dans le chapitre III. Les 
mesures ont été réalisées en mode 8 bunchs avec un courant de 80 mA. Les valeurs d’énergie ont 
été sélectionnées grâce à un monochromateur à double cristal Si(111). L’échantillon analysé est 
le composite W/Cu [3/1] × 60 déposé sur une éprouvette de Kapton® en croix. L’échantillon a 
été installé dans la machine de traction bi-axiale (cf. chapitre III) et prétendu en appliquant une 
tension initiale de l’ordre de 10 N suivant les deux directions, la machine elle-même étant 
installée dans le diffractomètre de DiffAbs. La figure II.18 montre la configuration 
expérimentale utilisée pour les mesures. L’acquisition des spectres d’absorption a été effectuée 
au seuil K du cuivre (8979 eV) en mode fluorescence à l’aide d’un détecteur SDD (Silicon Drift 
Detector) à 4 éléments (figure II.17). 







Figure II.18 : Configuration expérimentale utilisée pour les mesures de spectroscopie d’absorption X.  
 
 
Le traitement des spectres a été réalisé à l’aide des logiciels Athena et Artemis basés sur 
les programmes IFEFFIT et AUTOBK [RN05]. La procédure suivie pour l’analyse des spectres 
est décrite dans cette même référence [RN05]. La figure II.19 montre une superposition de deux 
spectres d’absorption obtenus autour du seuil K du cuivre à partir d’une feuille de cuivre de 
référence et pour le composite à dispersoïdes de cuivre W/Cu prétendu à une force équi-bi-axiale 
de 10 N. Le traitement de ces spectres a permis d’extraire les signaux EXAFS au seuil K du 
cuivre correspondant (figure II.20) aux deux échantillons. Ensuite, la transformée de Fourier du 
signal EXAFS a permis d’accéder à la fonction de distribution radiale de l’atome de cuivre 
(figure II.21). 
 


























W/Cu [3 nm / 1 nm]
 
Figure II.19 : Superposition des deux spectres d’absorption X au voisinage du seuil K du cuivre correspondant à 












W/Cu [3 nm / 1 nm]
 
Figure II.20 : Superposition des deux spectres EXAFS au voisinage du seuil K du cuivre pour une feuille de cuivre 





























W/Cu [3 nm / 1 nm]
 
Figure II.21 : Fonctions de distribution radiales du cuivre pour une feuille de cuivre de référence et le composite à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu [3/1] × 60.  




Nous avons tenu compte de la seule contribution des premiers voisins de l’atome de 
cuivre dans l’analyse du signal EXAFS du composite à dispersoïdes de cuivre W/Cu. Cela a 
permis de déterminer deux distances correspondant au cœur et à la coquille des agrégats de 
cuivre. Ces distances sont respectivement RCu-Cu = 2,55 Å (10 atomes de cuivre en plus proches 
voisins) et RCu-W = 3,00 Å (2 atomes de W en plus proches voisins). Cette analyse met en 
évidence la présence du W en solution solide (< 17%) dans le Cu bien que ces deux matériaux 
soient connus comme étant immiscibles à toute température. Cet effet de mélange a été aussi 
observé dans un système similaire [GVG+04].   
 
Cette technique, de plus en plus accessible, apporte un atout majeur dans l’étude de la 
déformation du cuivre dans notre cas. En effet, la faible quantité de cuivre déposée ne permet pas 
des mesures de déformation par diffraction des rayons X. La technique EXAFS permettrait de 
déterminer une variation des distances locales lorsque la force appliquée varie. En revanche, la 
difficulté réside dans la mesure de faibles déformations et donc des variations des distances 
faibles d’une part [GG11] et de la présence d’un état de contrainte non hydrostatique d’autre 
part.   
 
II.2.6 Conclusions 
Les principales caractéristiques des dépôts sont rassemblées dans le tableau II.5. Un point 
important qui ressort de ces résultats est la différence entre les textures cristallographiques 
observées au sein des couches de tungstène pour le film mince de tungstène et le composite à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu. L’orientation de croissance [110] obtenue dans les couches de 
tungstène s’explique par la minimisation de l’énergie de surface et elle est couramment 
rencontrée pour un matériau cubique centré déposé par pulvérisation ionique. Cependant, la 
deuxième composante de texture d’axe [111] développée dans le film mince de tungstène n’est 
pas attendue pour ce type de matériau. Différents arguments sont donnés dans la littérature pour 
expliquer l’apparition d’une deuxième composante de texture. Des effets d’anisotropie élastique 
ou de rugosité d’interfaces sont proposés. Ces éléments ne peuvent pas s’appliquer dans notre 
cas du fait que le tungstène est élastiquement isotrope et que la structure des échantillons est 
décrite par une matrice de tungstène avec des inclusions de cuivre sous la forme d’agrégats. Un 
effet de canalisation des atomes incidents lors du dépôt semble être la raison la plus probable 
pour le développement d’une orientation d’axe [111] au sein d’un matériau cubique centré 
[GEC+11]. La présence d’un mélange chimique aux interfaces peut aussi modifier les énergies 
de surface et influencer ainsi la croissance selon des orientations préférentielles.  




La présence des orientations préférentielles au sein des couches de tungstène n’a aucune 
influence sur la réponse élastique puisqu’il s’agit d’un matériau élastiquement isotrope. Ce ne 
sera plus le cas lorsque nous franchirons le seuil du domaine élastique. La présence de textures 
de fibre génère un signal diffractant important selon les directions de pôle ce qui permet de 
réaliser des mesures des déformations élastiques de grande précision lors des essais de traction. 
En revanche, le cuivre est connu comme étant un matériau élastiquement anisotrope. Comme 
démontré dans le cadre d’une étude sur des films minces d’or, la réponse mécanique d’un 
matériau anisotrope est fortement influencée par la texture. Une modélisation mécanique prenant 
en compte la texture et l’interaction entre grains est donc nécessaire pour interpréter la réponse 
mécanique globale du matériau dans le domaine élastique [FRBG06]. 
 
En résumé, les caractéristiques microstructurales des échantillons dont leurs 
comportements mécaniques seront analysés dans les chapitres III et IV (tableau II.5) sont : 
 
- les films de W/Cu contiennent une seule phase de W : la phase α, une 
composante de texture de fibre majoritaire {110} et une composante de texture 
isotrope, une taille de grains de l’ordre de 3 à 4 nm et des agrégats de cuivre 
nanométriques. Les contraintes résiduelles dans la matrice de W analysées par 
DRX sont de l’ordre de -3 GPa contre -2 GPa dans l’ensemble du composite par 
la méthode de Stoney. 
- Le film de W pur est biphasé (α et β) (environ 90%vol. α et 10%vol. β), il 
contient deux composantes de texture de fibre {111} et {110} et une 
composante de texture isotrope. Les contraintes résiduelles dans la phase α-W 
analysées par DRX sont aussi de l’ordre de -3 GPa contre -2 GPa dans 
l’ensemble du film par la méthode de Stoney. 
-  Le film de cuivre présente une texture cristallographique de composante 
majoritaire isotrope et une faible composante de texture de fibre {111}. Les 
contraintes résiduelles dans les cristallites de cuivre analysées par DRX sont de 
l’ordre de +100 MPa contre +300 MPa dans l’ensemble du film par la méthode 
de Stoney. 













tW tCu Λ ef σrW σrCu σrf α-W β-W Cu 
W/Cu *100604 3,2 0,5 3,7 220 -3,3 - -1,9 {110}
+iso - - 






Cu 100707 - 221 - 200 - 0,1 0,3 - - Iso+ {111} 
W/Cu 100708 3,2 0,6 3,8 150 -3,0 - -1,9 
{110}
+iso - - 
W/Cu *110215 3,2 0,8 4,0 130 -2,9 - -2,2 
{110}
+iso - - 
W/Cu 110217 3,2 0,6 3,8 160 -2,7 - x 
{110}
+iso - - 
W/Cu 110218 3,2 0,6 3,8 160 -3,3 - x 
{110}
+iso - - 
W/Cu *110322 3,2 0,8 4,0 145 -3,0 - x 
{110}
+iso - - 
W/Cu 110323 3,3 0,5 3,8 150 -2,8 - -2,2 
{110}
+iso - - 
W/Cu 110324 3,2 0,6 3,8 140 -2,9 - -2,2 
{110}
+iso - - 
W/Cu 110328 3,3 0,5 3,8 140 -2,9 - -2,2 
{110}
+iso - - 
W/Cu *120305 3,3 0,6 3,9 150 -3,4 - -1,9 
{110}
+iso - - 
W/Cu 120306 3,4 0,5 3,9 150 -3,4 - x 
{110}
+iso - - 
W/Cu 120308 3,3 0,6 3,9 150 -3,7 - -2,4 
{110}
+iso - - 
 
Tableau II.5 : Caractéristiques des dépôts. L’incertitude sur l’épaisseur totale est de ± 10 nm alors que l’incertitude 
sur les épaisseurs relatives et sur la période sont de ± 0,1 nm. Les contraintes résiduelles sont données à ± 0,4 GPa. 
Les dépôts marqués d’une étoile (*) ont été mesurés par GISAXS pour vérification de la nano-structuration liée au 
cuivre. Les signes (-) et (x) indiquent que les données sont respectivement non disponibles et inexistantes. « Iso » = 
composante de texture isotrope. 
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Développement d’un outil synchrotron pour des tests 
en traction bi-axiale 
 
Dans l’objectif de comprendre les mécanismes de déformation dans les films minces et de 
développer des modèles adéquats, il est primordial de disposer d’outils de mesure précis et 
performants. Les essais mécaniques couramment utilisés comme ceux de traction uniaxiale ou 
d’indentation sont souvent insuffisants pour décrire correctement le comportement des films 
minces dans ses conditions d’application réelles. En effet, dans de nombreuses applications, les 
films minces sont sujets à des chargements complexes (souvent de type bi-axiaux). Dans ce 
contexte, notre équipe a développé une machine de traction bi-axiale permettant de contrôler les 
contraintes appliquées à des films minces déposés sur substrat polyimide. Ce projet a été réalisé 
dans le cadre d’un contrat ANR Pnano (2005-2009), en collaboration avec deux autres équipes : 
du laboratoire LPMTM à Villetaneuse et DiffAbs du synchrotron SOLEIL. La machine est 
dédiée à des essais de traction in-situ sur la ligne de lumière DiffAbs du synchrotron français 
SOLEIL. Les échantillons étudiés sont de type film mince déposé sur éprouvette de traction de 
forme cruciforme. Dans le cas présent, une géométrie optimale des éprouvettes doit être 
recherchée afin de générer des contraintes homogènes au centre de l’éprouvette. Ainsi, les 
dimensions optimales des éprouvettes ont été déterminées à l’aide d’une étude par éléments finis. 
Il est intéressant de pouvoir suivre la co-déformation du film mince et du substrat simultanément 
en vue d’une caractérisation multi-échelle (microscopique et macroscopique). Pour parvenir à cet 
objectif, nous avons développé une procédure de mesure combinant deux techniques : la 
diffraction des rayons X synchrotron et la corrélation d’images numériques. Nous avons 
également participé au développement de l’utilisation d’un détecteur à pixels hybrides 
permettant des mesures précises et rapides en diffraction des rayons X. L’ensemble des essais 
expérimentaux dans cette présente étude a été réalisé sur la ligne de lumière DiffAbs au 
synchrotron SOLEIL dans le cadre de projets internes à la ligne ou de projets sur proposition 
sélectionnés par le comité scientifique de SOLEIL. En tout, quatre semaines de faisceau ont été 
obtenues pour mener cette étude.  
 




Dans ce chapitre, nous commençons par donner les principales caractéristiques de la 
machine de traction bi-axiale ainsi que celles de la ligne de lumière DiffAbs à laquelle la 
machine est dédiée. Ensuite, l’étude de la forme des éprouvettes par éléments finis est exposée. 
Enfin, la procédure expérimentale suivie lors de cette étude pour les mesures de déformations est 
présentée. En particulier, les principes de base des techniques employées, la diffraction des 
rayons X en 2D et la corrélation d’images numériques, sont rappelés. Ce chapitre traite aussi des 
apports des grands instruments par rapport aux techniques standard de laboratoire. 
 
III.1 Description de la machine de traction bi-axiale    
La machine de traction bi-axiale a été conçue pour étudier le comportement des films 
minces métalliques déposés sur des substrats en forme de croix et de type polymère (c.à.d. 
souples ou compliants) sous des conditions de chargement bi-axial. Le dispositif a été développé 
pour être intégré au diffractomètre de la ligne de lumière DiffAbs. 
 
La conception de la machine a été réalisée par Rémi Chiron du laboratoire LPMTM 
(Villetaneuse) et Mr R.N. Randriamazaoro (CDD ANR) grâce au logiciel de conception assistée 
par ordinateur CATIA. Cette machine est composée de quatre modules identiques imbriqués 
dont chacun est équipé d’un moteur, d’un codeur, d’un capteur de force et d’un cylindre 
d’entraînement. Une représentation schématique d’un module est donnée sur la figure III.1a. 
L’éprouvette mince et souple est fixée par des verrous qui pincent chacune de ses branches entre 
un cylindre d’entraînement et une cage cylindrique ou tambour (figure III.1b). Ces verrous 








a)         b) 
Figure III.1 : a) Représentation schématique d’un module de la machine et b) vue de côté d’un verrou. 
 
 




La réalisation des différentes pièces a été sous traitée à une entreprise de construction 
mécanique. Le matériau utilisé est majoritairement un alliage à base d’aluminium mais certaines 
pièces comme les cylindres et les tambours sont en acier (Z160CDV12 traité – HRC ≥ 58). La 
masse totale de la machine est de 3,5 kg et ses dimensions sont 19×19×8,5 cm3. Elle comporte 
un espace vide au centre et la charge maximale que peut supporter la machine est de 250 N sur 




Figure III.2 : La machine bi-axiale avec une éprouvette revêtue installée. 
 
La mesure de la force appliquée est effectuée à l’aide de capteurs de couple. Une 
calibration de ces capteurs a été effectuée par Ali Bouaffad de SOLEIL en utilisant des poids 
morts. Ces poids sont réalisés à l’aide de quatre masselottes de 5 kg portées par une tige support 
pesant 703 g (figure III.3). La réponse de chaque capteur a été étudiée lors de la charge comme 
de la décharge et il s’est avéré qu’au déchargement, le signal s’écartait sensiblement de celui en 
chargement. Une rectification des pièces par Yannick Diot et Bruno Lamongie de l’institut 
Pprime a permis de résoudre ce problème d’hystérésis. En particulier, des modifications sur les 
rouleaux extérieurs de serrage de l’éprouvette ont été effectuées. Ils ont été raccourcis de 0,1mm 
de chaque côté afin de supprimer les contacts avec les bords du montage. Nous obtenons une très 
bonne linéarité entre le signal de sortie et la charge appliquée pour les quatre capteurs. 
 
Chaque capteur de couple, sur lequel des jauges résistives sont collées, permet ainsi la 
mesure de la force appliquée et ce avec une résolution de l’ordre de 10-4 N sur chacune des 
branches de l’éprouvette. Il est à signaler que la calibration des capteurs a été effectuée jusqu’à 
200 N alors que la machine a été conçue pour supporter un chargement maximum de 250 N. La 




machine de traction permet d’appliquer des chargements équi-bi-axiaux et non équi-bi-axiaux en 
contrôlant les forces suivant deux axes de sollicitations. L’axe 1 est défini par le couple de 









(1) Montage de traction bi-axiale
Axe 1 : direction 1 - 3
Axe 2 : direction 2 - 4
(2) Capteurs force
(3) Rouleaux de serrage
(4) Accroche en Kapton®








Figure III.3 : Schéma simplifié du montage de traction en configuration de calibration d’un capteur de 
force. 
 
Trois principaux modes de pilotage ont été définis pour la prise en compte ou non 
d’essais de relaxation, du fluage, de l’écrouissage, du cisaillement et des essais cycliques ou de 
fatigue.  
 
1er mode de pilotage : le mode déplacement 
Ce mode permet de piloter les moteurs de la machine de traction en déplacement qui peut 
être exprimé en pas moteur, en traits codeur ou en unités physiques. Dans ce mode, le pilotage de 
la machine peut s’effectuer de différentes façons, les forces étant lues indépendamment. 
- Moteur par moteur : chaque axe permet le déplacement en trait codeur. On peut piloter chaque 
moteur individuellement, ce qui est nécessaire notamment pour la mise en place de l’échantillon. 
- Par couple de moteurs opposés : Ce mode permet des déplacements synchronisés et précis, que 
ce soit en traction ou en translation (attributs Gap ou Position). A une valeur X du Gap, on 
applique X/2 à chacun des deux moteurs. 
- Les quatre moteurs simultanément : Ce mode est constitué par le couplage des deux directions 
de sollicitations. Le déplacement est égal et synchrone sur les quatre moteurs lors d’un essai 




équi-bi-axial. Dans le cas d’un essai non équi-bi-axial, on définit un ratio de déplacement entre 
les deux directions. 
 
Pour obtenir la valeur des forces, nous passons par le « device TangoParser » qui est une 
application de la plateforme informatique « Tango ». Cette application permet d’afficher la force 
appliquée au niveau de chaque rouleau. Une force moyenne est calculée pour chacune des deux 
directions. C’est ce mode qui a été utilisé dans ce présent travail.    
 
2ème mode de pilotage : le mode force 
Ce mode permet de contrôler les moteurs en force directement. La consigne appliquée est 
sous la forme d’une force et non plus en déplacement. La valeur de chaque moteur peut être 
adaptée et ajustée de façon à garder la force demandée constante. Actuellement, ce mode est en 
cours de développement. Dans ce mode on distingue deux sous-modes :  
- Mode à force constante : une boucle contrôle la force exercée puis régule de façon qu’elle soit 
constante. 
- Mode relaxation ou écrouissage : c’est un « positionnement » avec une consigne en force. Une 
fois la force atteinte, les moteurs s’arrêtent sur place et on laisse dériver la force au cours du 
temps (typique à la relaxation de l’éprouvette).  
 
3ème mode de pilotage : le mode déformation 
Il s’agit d’un mode qui est toujours en phase de conception. Il consistera à piloter la 
machine de traction via le contrôle de la déformation déterminée par corrélation d’images 
numériques d’une éprouvette préalablement mouchetée. Une caméra de type CCD sera utilisée 
pour la prise de photos et un logiciel de traitement d’images sera intégré à un « device » pour 
assurer la boucle de contre-réaction de la régulation de déformation. Une partie de ce logiciel est 
développée par François Hild du LMT de Cachan. 
 
Le premier mode de pilotage a été testé avec succès grâce à des essais préliminaires 
réalisés sur un échantillon modèle lors d’une campagne de mesure à SOLEIL [GRB+10]. 
 
III.2 Ligne de lumière DiffAbs   
DiffAbs fait partie d’un ensemble de 26 lignes de lumière du synchrotron français 
SOLEIL (Source Optimisée de Lumière d’Energie Intermédiaire du Lure). SOLEIL est une 




machine de rayonnement synchrotron de troisième génération qui fournit un faisceau d’électrons 
de haute énergie de 2,75 GeV. Un rayonnement intense et très puissant est émis dans une gamme 
spectrale allant de l’infrarouge lointain jusqu’aux rayons X durs. Ce rayonnement est fourni par 
un anneau de stockage de 354 mètres de périmètre, dans lequel des électrons de très haute 
énergie circulent à une vitesse proche de celle de la lumière. L’anneau de stockage est constitué 
d’une succession de sections courbes et de sections rectilignes. Les sections courbes 
comprennent les aimants de courbure alors que sur les sections rectilignes sont installés les 
« wigglers » et les onduleurs qui permettent d’avoir un faisceau le plus intense et le plus fin. 
Chaque ligne de lumière est équipée de l’un de ces éléments en fonction de la technique 
d’analyse développée dans un domaine d’énergie donné qui lui est spécifique. En particulier, 
DiffAbs est basée sur un aimant de courbure qui permet d’obtenir un faisceau monochromatique 
dont l’énergie est comprise entre 3 et 23 keV. Cette ligne de lumière offre la possibilité de 
combiner trois techniques d’analyse : la diffraction des rayons X, la spectroscopie d’absorption 
et la spectroscopie de fluorescence. En outre, elle permet de fonctionner selon deux modes : le 
mode dit « standard » qui est obtenu à l’aide d’une optique principale et le mode dit 
« microfaisceau » qui est obtenu en ajoutant une optique secondaire à l’optique principale 




Figure III.4 : Schéma de l’optique principale de la ligne de lumière DiffAbs [AB11].  
 




L’optique principale de la ligne DiffAbs est schématisée sur la figure III.4. Un 
monochromateur à double cristal Si(111) permet de sélectionner la longueur d’onde du faisceau 
et de le focaliser dans le plan horizontal (focalisation sagittale). De part et d’autre du 
monochromateur, deux miroirs permettent de rendre le faisceau parallèle et de le focaliser dans 
la direction verticale. Le mode « microfaisceau » est obtenu en ajoutant un deuxième type 
d’optiques à l’optique principale : deux miroirs croisés en configuration Kirckpatrick-Baez ou 
des lentilles de Fresnel [GG11]. Dans notre cas, nous avons toujours travaillé en mode 
« standard ». Les caractéristiques générales de chacun de ces deux modes sont données dans le 
tableau III.1. 
 
Modes pour un faisceau monochromatique 
Paramètres 
« standard » « microfaisceau » 
Gamme d’énergie (keV) 3 – 23 3 – 19 
Résolution spectrale (∆E/E) ∼ 10-4 ∼ 10-4 
Taille du faisceau (H×V, 
FWHM en µm²) 
300×250 10×10 
Flux (ph/s) 1011 – 1012 109 – 1010 
Divergence (H×V, mrad²) 3,5×0.24 1×2 
 
Tableau III.1 : Caractéristiques des deux modes utilisés sur la ligne DiffAbs. 
 
La ligne DiffAbs est équipée d’un diffractomètre kappa six-cercles qui est utilisé pour 
l’ensemble des expériences. Une illustration de ce diffractomètre est donnée dans la figure III.5. 
Il présente six axes de rotation de grande précision dont quatre cercles permettant l’orientation 
de l’échantillon et deux cercles pour le positionnement du détecteur dans une configuration de 
type kappa. Cette configuration comprend trois rotations intérieures de l’échantillon : Kη, κ et 
Kφ. une quatrième rotation, µ, est utilisée comme la rotation θ dans le cas de diffusion 
horizontale (diffraction dans le plan). Cette rotation est aussi utilisée pour aligner le 
diffractomètre dans une configuration de diffusion verticale (réflectivité) en ramenant l’axe Kη 
perpendiculaire au faisceau incident. Cet alignement est nécessaire lorsque l’énergie est changée 




car la direction du faisceau est modifiée quand le cristal courbe du monochromateur est utilisé 
pour varier l’énergie. Les deux rotations spécifiques au bras détecteur, ν et δ, sont indépendantes 
des mouvements de l’échantillon. Les rotations ν et δ sont utilisées comme étant une rotation 2θ 
respectivement dans le cas d’une configuration de diffusion verticale et horizontale. Les deux 
rotations du bras détecteur peuvent être employées de façon simultanée pour avoir une plus 
grande description de l’espace réciproque. Pour simplifier, l’orientation de l’échantillon peut être 
représentée par les angles d’Euler (ω, χ et φ) qui sont calculés à partir des angles Kη, κ, Kφ et α 
(angle entre les axes Kη et κ) suivant des équations bien définies [NBV+06]. Pour plus de 







     
a)             b) 
Figure III.5 : a) Vue d’un diffractomètre kappa six-cercles et b) représentation schématique du diffractomètre avec 
les axes de rotation s’étendant dans le plan de la page (Kη=90°, κ=0°, Kφ=arbitraire, µ=0°, ν=0°, δ=90°), α étant 
l’angle entre les axes Kη et κ [NBV+06]. 
 
Cette géométrie kappa a été choisie pour avoir de meilleures performances mécaniques 
du diffractomètre comme présentées dans le tableau III.2. Ce type de diffractomètre présente 
aussi l’avantage de permettre l’installation des échantillons ou des environnements lourds et 
encombrants ce qui est le cas avec la machine de traction bi-axiale. Par ailleurs, différents 
détecteurs sont disponibles sur la ligne DiffAbs et peuvent être installés sur le diffractomètre. 
Chaque détecteur est adapté au type de signal émis (diffraction, absorption ou fluorescence) et 




est utilisé en fonction des paramètres de mesure demandés (comme la résolution et la rapidité). 
L’acquisition simultanée de divers signaux est possible par un ensemble de détecteurs répartis 
dans le diffractomètre en fonction du signal émis permettant ainsi de combiner différentes 
techniques pour des mesures réalisées dans les mêmes conditions physico-chimiques et/ou 
mécaniques. En ce qui concerne la diffraction, la ligne DiffAbs possède deux types de détecteurs 
ponctuels : des scintillateurs YAP ou LaCl3 et de photodiodes à avalanche (APD). En outre, 
deux détecteurs bidimensionnels sont à disposition de la ligne DiffAbs (fournis par le groupe 
détecteurs SOLEIL) : un détecteur à pixels hybrides XPAD et une caméra CCD de type 
MAR345. Enfin, des diodes sont utilisées pour des mesures d’absorption en mode transmission 
tandis qu’un détecteur SDD (Silicon Drift Detector) à 4 éléments est utilisé pour la détection en 
mode fluorescence.  
 
Masse du diffractomètre ∼ 4,5 t 
Rayon libre autour du centre du diffractomètre 296 mm 
Charge de l’environnement échantillon embarquée 20 kg (35 kg maxi) 
Charge sur le bras détecteur 70 kg 
Sphère de confusion (sur 6 cercles) ∼60 µm 
Vitesses des cercles entre 4 et 16°/s 
Résolution (codeurs) 0,0001° 
Répétabilité ± 0,001° 
Précision entre ± 0,01° et ± 0,001° 
 
Tableau III.2 : Caractéristiques principales du diffractomètre six-cercles de la ligne DiffAbs [GG11]. 
 
Il est intéressant de signaler l’importance et l’intérêt de tels outils qui ne sont disponibles 
que dans des grands instruments. En premier lieu, le rayonnement synchrotron constitue un outil 
de grande importance pour l’étude de la matière grâce à ses caractéristiques exceptionnelles en 
comparaison avec les rayonnements issus des sources standard. Les sources de rayonnement 
synchrotron permettent de produire un rayonnement cohérent de très haute brillance, de faible 
divergence et accordable sur une large gamme spectrale [MJ08]. Le développement des 
installations et notamment les éléments d’insertion constituant l’anneau de stockage du 




synchrotron a permis d’améliorer les caractéristiques du rayonnement et de développer des 
techniques novatrices dans différents domaines d’étude. Les synchrotrons dits de troisième 
génération sont aujourd’hui les plus performants en termes de brillance comme l’illustre la figure 
III.6. Ils sont un atout majeur dans l’étude des films minces qui présentent de faibles volumes 
diffractants [RBV+03, BGS+04]. En deuxième lieu, l’utilisation des détecteurs de plus en plus 
performants et d’un diffractomètre de haute résolution comme celui présenté ci-dessus offre des 
avantages supplémentaires quant à l’étude des films minces notamment en diffraction des rayons 
X. En effet, les nouveaux détecteurs bidimensionnels présentent une très bonne sensibilité, un 
niveau de bruit faible et un temps de lecture rapide permettant des mesures rapides avec une 
bonne résolution. Ce type de détecteur offre aussi la possibilité de suivre la réponse de plusieurs 
phases d’un matériau simultanément. Les performances des détecteurs bidimensionnels sont en 
progression continue permettant entre autres, des mesures en temps résolu et avec une haute 
résolution grâce notamment à un rayonnement synchrotron pulsé picoseconde voire 
femtoseconde [GRT+08, MBH+10, BLD+12]. Un détecteur prototype à pixels hybrides de type 




Figure III.6 : Progression des performances des sources de rayonnement en un siècle [AB11]. 
 




La ligne DiffAbs développe différentes activités scientifiques dont on peut citer : 
- l’étude du comportement de matériaux portés à haute température (jusqu’à 3000°C) [BBG+11], 
- la détermination de propriétés mécaniques de matériaux [RFB+12], 
- l’étude des mécanismes de corrosion de systèmes archéologiques ferreux [KRN+11], 
- la caractérisation de micro et nano-objets [RFB+12], 
- l’étude de la calcification pathologique [BCB+09]. 
 
Les caractéristiques du synchrotron SOLEIL et de ses principales lignes de lumière dont 
la ligne DiffAbs ont été répertoriées par Baudelet et al. [FRV+05]. 
 
III.3 Optimisation de la forme des éprouvettes   
Les éprouvettes utilisées pour les essais de traction, sont en polyimide de marque 
Kapton® qui est développé par la société DuPont de Nemours™. Des feuilles de Kapton® 500 
HN (300×300 mm²), de 125 µm d’épaisseur, ont été commandées à l’entreprise GoodFellow 
pour être usinées à la forme choisie. Les caractéristiques annoncées par l’entreprise sont 
résumées dans le tableau III.3. Cependant, les propriétés réelles d’un polyimide sont susceptibles 
de changer en fonction des conditions expérimentales telles que la température, le degré 
d’humidité et le type de chargement appliqué. Pour cette raison, différents essais mécaniques ont 
été effectués par notre équipe afin de déterminer la loi de comportement du Kapton® et 
notamment son module d’Young. Nous avons retenu des différents essais un module d’Young Es 
de l’ordre de 5 GPa et un coefficient de Poisson νs égal à 0,34. Ce sont ces valeurs qui seront 
introduites dans le code de calcul par éléments finis. 
 







à la rupture 
(MPa) 
Dupont de Nemours™ 2,5 0,34 231 
Mesures au laboratoire 5 0,34 x 
 
Tableau III.3 : Caractéristiques du Kapton® 500 HN données par le fabricant Dupont de Nemours™ comparées aux 
mesures effectuées au laboratoire. 
 




Le but ultime de l’étude par éléments finis est de déterminer les dimensions optimales des 
éprouvettes pour avoir un champ de déformation homogène et uniforme le plus large possible au 
centre de l’éprouvette où le film mince est déposé. Cette étude a été effectuée à l’aide du code 
CAST3M développé par le CEA - Commissariat à l’Energie Atomique en France – qui permet 
de calculer les contraintes ainsi que les déformations dans toute structure donnée soumise à un 
certain chargement. Nous avons procédé selon une approche à deux dimensions en contraintes 
planes du fait de l’épaisseur fine de l’éprouvette. Pour des raisons de symétries axiales, nous 
n’avons modélisé qu’un quart de la structure (figure III.7), les autres parties étant reproduites par 
symétrie. Le fait de considérer seulement un quart de la structure dans les calculs d’éléments 
finis permet d’éviter des temps de calcul trop importants tout en gardant un nombre d’éléments 
raisonnable et indispensable pour une meilleure précision des résultats.  
 
Le choix du type d’éléments est aussi important et dépend essentiellement de la précision 
voulue et de la nature du problème. Etant donnée la géométrie de l’éprouvette, les éléments 
appropriés à notre problème sont des triangles à 6 nœuds qui sont des éléments 2D quadratiques. 
De plus, un maillage plus fin sur certaines zones de la géométrie permet d’obtenir plus de 
précision sur ces zones où les phénomènes étudiés sont les plus sensibles. En ce qui nous 
concerne, les zones qui nous intéressent sont localisées au centre de l’éprouvette et dans la 







Figure III.7 : Présentation de la structure avec le maillage utilisé dans le modèle d’éléments finis et définition des 
axes selon lesquels sont extraites les composantes de déformation et de contrainte. 
 




Nous supposons que le matériau a un comportement mécanique de type élastique linéaire 
isotrope et que la contrainte normale à la surface est nulle (condition de contraintes planes). Le 
matériau utilisé (Kapton® 500 HN avec Es= 5 GPa et νs = 0,34) est chargé selon les deux axes de 
l’éprouvette avec des forces données. Nous présentons ci-dessous les champs de déformation et 
de contrainte obtenus pour deux cas de figures : un chargement équi-bi-axial et un chargement 
non équi-bi-axial. Les composantes du tenseur des déformations et celles du tenseur des 
contraintes sont extraites selon les trois axes définis dans la figure III.7. Le critère de Von Mises 
sera également présenté. 
 
III.3.1 Chargement équi-bi-axial 
Nous avons effectué les calculs pour un chargement équi-bi-axial de 50 N. La figure III.8 
montre les cartographies des champs de déformation selon les deux directions principales de 
l’éprouvette cruciforme. Nous pouvons remarquer que la partie utile de l’éprouvette (zone 
centrale) est la moins sollicitée (~ 0,18 % pour un effort de 50 N) contrairement au congé qui 
présente la déformation la plus élevée (de l’ordre de 0,62 % pour un effort de 50 N). Nous 
remarquons également une symétrie du champ de déformation selon les deux directions, ce qui 
est la signature d’un essai équi-bi-axial. La partie utile de l’éprouvette semble présenter un 







(a)       (b) 
Figure III.8 : Cartographie du champ de déformations élastiques du substrat cruciforme pour un chargement équi-
bi-axial de 50 N : (a) 11ε et (b) 22ε . 
 




Les valeurs de déformations relevées sur l’axe à 45° mettent en évidence l’uniformité de 
la déformation sur une distance de quelques mm (figure III.9a). En choisissant un critère à 1/100 
de différence par rapport à la valeur de la déformation au centre, la zone de déformation 
homogène s’étend sur une distance de 8 mm environ pour les deux composantes principales de 
déformation. En revanche, les valeurs extraites suivant les deux axes 1 et 2 montrent que la 
déformation varie fortement en allant du centre jusqu’au branches de l’éprouvette. Sur la figure 
III.9b, un zoom sur le centre de l’éprouvette est montré où nous pouvons voir la grande variation 


















































































(a)       (b) 
Figure III.9 : Composantes du tenseur de déformations selon (a) l’axe à 45°et (b) les deux axes principaux  pour un 
chargement équi-bi-axial de 50 N. 
 
En se basant sur le même critère, la zone de déformation homogène est obtenue sur un 
diamètre de l’ordre de 4 mm (i.e. distance de −2 à +2 mm). Nous considérons alors qu’un 
chargement équi-biaxial de 50 N génère une déformation homogène de 0,18 % dans une région 
centrale de l’éprouvette de 4 mm de diamètre. Une déformation homogène présentant un 
domaine large est primordiale pour les mesures par diffraction des rayons X. En effet la taille du 
faisceau de rayons X dans les conditions usuelles est de l’ordre de quelques centaines de µm² 
mais la surface de l’échantillon éclairée par le faisceau pour de grandes inclinaisons peut 
atteindre une aire de l’ordre de quelques mm². Un calcul de cet effet a été réalisé (voir annexe 1). 
 
La figure III.10 montre les cartographies des champs de contrainte selon les deux 
directions principales de l’éprouvette cruciforme. Par un raisonnement identique à celui effectué 
précédemment nous trouvons que sous un chargement équi-bi-axial de 50 N, la partie centrale de 
l’éprouvette présente un champ de contrainte uniforme de 13,74 ± 0,14 MPa sur un domaine de 
5,6 mm de diamètre (figure III.11). 








(a)       (b) 
Figure III.10 : Cartographie du champ de contraintes du substrat cruciforme pour un chargement équi-bi-axial de 





































































(a)       (b) 
Figure III.11 : Composantes du tenseur de contraintes selon (a) l’axe à 45°et (b) les deux axes principaux  pour un 
chargement équi-bi-axial de 50 N. 
 
La distribution de la contrainte équivalente de von Mises (figure III.12) permet de 
visualiser les zones fortement chargées. Un fort gradient de contrainte est observé dans la région 
du congé de raccordement entre les branches. Par contre, les contraintes au centre sont assez 










Figure III.12 : Cartographie du champ de contraintes équivalentes de von Mises pour un substrat cruciforme sous 
un chargement équi-bi-axial de 50 N ; valeurs en MPa. 
 
Comme mentionné précédemment, ce calcul suppose que le Kapton® a un comportement 
mécanique élastique linéaire. Cependant compte tenu de la concentration de contraintes au 
congé, on peut s’attendre à un comportement élastique non linéaire. Il est donc important de 
vérifier si cet écart à la linéarité dans certaines zones induit un changement important au centre. 
Des essais optiques ont été réalisés sur le Kapton® et les calculs des déformations  par corrélation 
d’images au centre de l’éprouvette cruciforme ont montré que le Kapton® présente un 
comportement élastique linéaire jusqu’à 0.8% environ (voir partie III.4.2). Un calcul purement 
élastique permet donc de donner une très bonne estimation des déformations même s’il ne tient 
pas compte du comportement réel de ce type de matériau stricto sensu. 
 
III.3.2 Chargement non équi-bi-axial 
Cette fois-ci l’éprouvette est soumise à un chargement non équi-biaxial avec 30 N selon 
l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2. Les calculs sont effectués à partir du modèle d’élasticité linéaire. 
La cartographie des déformations représentée sur la figure III.13, montre que sous un 
chargement non-équi-biaxial la zone centrale présente un champ de déformations différent selon 
les deux directions de traction. La taille du domaine présentant une déformation homogène est, 
de même, différente selon les deux directions.  
 








(a)       (b) 
Figure III.13 : Cartographie du champ de déformations élastiques du substrat cruciforme pour un chargement non 
équi-bi-axial avec des forces appliquées de 30 N selon l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2 : (a) 11ε et (b) 22ε . 
 
Les valeurs des déformations relevées dans la zone centrale (figure III.14) permettent de 
vérifier ce constat. En se basant sur le critère à 1% de différence, la déformation selon l’axe 1 
(qui est moins sollicité que l’axe 2) présente un domaine de déformation très restreint avec 1,7 
mm de diamètre où la déformation au centre est de l’ordre de 0,04%. La déformation obtenue 
selon l’axe 2 montre quant à elle une zone un peu plus large de l’ordre de 3,8 mm en diamètre 

















































































(a)       (b) 
Figure III.14 : Composantes du tenseur de déformations selon (a) l’axe à 45°et (b) les deux axes principaux pour un 
chargement non équi-bi-axial avec des forces appliquées de 30 N selon l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2. 
 
  




De même, les champs de contrainte pour cet essai non équi-bi-axial montrent une 






(a)       (b) 
Figure III.15 : Cartographie du champ de contraintes du substrat cruciforme pour un chargement non équi-bi-axial 
avec des forces appliquées de 30 N selon l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2 : (a) 11σ et (b) 22σ  ; valeurs en MPa. 
 
A partir des valeurs relevées dans la zone centrale de l’éprouvette, nous trouvons des 
contraintes au centre de l’ordre de 6,87 MPa selon l’axe 1 tendu à 30 N et 15,11 MPa selon l’axe 
2 tendu à 50 N. Avec 1 % de différence de la valeur de contrainte au centre, la zone de contrainte 






































































(a)       (b) 
Figure III.16 : Composantes du tenseur de contraintes selon (a) l’axe à 45°et (b) les deux axes principaux pour un 
chargement non équi-bi-axial avec des forces appliquées de 30 N selon l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2. 
 




La cartographie des contraintes de von Mises (figure III.17) met en évidence l’asymétrie 
de la répartition des contraintes lors d’un chargement non-équi-biaxial. En particulier, le congé 
de l’éprouvette est moins sollicité dans ce cas de figure. De même, la taille de zone de contrainte 
homogène est moins large par rapport à celle obtenue pour un chargement équi-bi-axial. Elle 




Figure III.17 : Cartographie du champ de contraintes équivalentes de von Mises pour un substrat cruciforme sous 
un chargement non équi-bi-axial avec des forces appliquées de 30 N selon l’axe 1 et 50 N selon l’axe 2 ; valeurs en 
MPa. 
 
Il est à noter que pour un chargement non-équi-bi-axial, la taille de zone d’homogénéité 
de déformation ou de contrainte dépend de la valeur du ratio de forces appliquées selon les deux 
axes de traction. Ceci est crucial pour nos mesures par diffraction de rayons X. Pour cela, la 
taille de la zone de déformation homogène a été calculée pour différents ratios de forces. Dans 
les calculs par éléments finis, la branche suivant l’axe 2 de l’éprouvette a été chargée à 50 N. La 
force appliquée sur la branche suivant l’axe 1 est déterminée à partir du ratio de force RF avec 
RF=Faxe 1/Faxe 2. L’étendue de la zone de déformation homogène a été calculée à partir des axes 
principaux de traction selon le critère à 1% d’erreur. Les résultats obtenus sont montrés sur la 
figure III.18. Une étude semblable a été réalisée pour un autre type de polyimide : du sofimide® 
qui est commercialisé par la société MICEL [GRB+10, DTG+10]. 
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Figure III.18 : Taille de zone de déformation homogène en fonction du ratio de forces appliquées. Une limite à 1% 
de la valeur du centre a été choisie. La taille a été déterminée à partir des axes principaux. 
 
III.4 Etude du comportement mécanique et analyse des 
déformations   
Dans l’objectif de mieux comprendre le comportement mécanique des nano-composites 
W/Cu, il est indispensable de pouvoir suivre la co-déformation du film mince et du substrat. 
Ainsi, nous avons mis en place un protocole expérimental permettant la caractérisation 
mécanique du  film mince et celle du substrat respectivement à deux échelles différentes. Dans 
cette partie, la procédure suivie est détaillée ainsi que chacune des techniques d’analyse 
employées.  
 
III.4.1 Protocole expérimental 
Le protocole expérimental développé consiste à réaliser des essais de traction bi-axiale 
in-situ couplés à deux techniques d’analyse : la diffraction des rayons X permet de déterminer la 
déformation intra-granulaire au sein du film mince alors que la technique de corrélation d’images 
numériques permet de déterminer la déformation macroscopique du substrat en Kapton®. La 
figure III.19 montre le protocole expérimental utilisé pour cette étude. 
 




Prise de photos du substrat
Acquisition des clichés de diffraction sur le film




Chargement de l’échantillon 
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Figure III.19 : Protocole expérimental utilisé pour l’analyse des déformations. DIC (Digital Image Correlation) 
pour corrélation d’images numériques et DRX pour Diffraction des Rayons X. 
 
Après avoir chargé l’échantillon selon les deux directions de traction, dix photos de la 
face arrière (non déposée) du substrat sont prises à l’aide d’une caméra CCD. Ensuite, des 
clichés de diffraction sur le film sont acquis à l’aide d’un détecteur 2D de type XPAD selon la 
méthode des sin²ψ et ce pour deux directions (φ=0° et φ=90°) correspondant aux axes de 
traction. Enfin, dix photos du substrat sont encore prises. Les photos seront analysées par un 
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Figure III.20 : Evolution de la force en fonction du temps pendant la relaxation du substrat de Kapton. Le temps 
d’acquisition des clichés de DRX est de 10 minutes environ. 




L’objectif de ces mesures est de déterminer les déformations dans le film et dans le 
substrat mais aussi de vérifier que la déformation du substrat (par effet de relaxation) est 
négligeable durant l’acquisition des clichés de DRX. En effet, nous avons observé une 
diminution de la force de quelques Newtons en fonction du temps (figure III.20). Cependant, la 
variation de la déformation mesurée pendant la relaxation de la force est négligeable. Cela est 
démontré grâce à des mesures optiques effectuées avant et après les mesures de diffraction. Les 
deux techniques utilisées sont décrites avec plus de détails dans les parties suivantes.   
 
III.4.2 Corrélation d’images numériques 
III.4.2.1 Principe  
La technique de corrélation d’images permet de déterminer un champ de déplacement 
entre deux images prises à deux instants de chargement différents. Ces images sont représentées 
par des fonctions de la position x et du vecteur déplacement recherché u(x). On considère deux 
images correspondant respectivement à l’état de référence, f(x) et l’état déformé, g(x) qui sont 
reliées au champ de déplacement u par l’expression suivante : 
 )]([)( xxx u+= gf  (III.1) 
Cette expression se base sur le principe de conservation de la luminance. Il s’agit de minimiser la 
fonction suivante sur le domaine d’étude Ω : 
 xx d)(Φ22 ∫∫Ω=η  (III.2) 
où le résidu local de corrélation Φ(x) est donné par : 
 )()]([)( xxxx fg −+=Φ u  (III.3) 
 
En d’autres termes, la méthode de corrélation consiste à comparer la répartition de 
l’intensité lumineuse entre l’image de référence et l’image de l’état déformé, rechercher les 
points de luminance identiques et d’en déduire le décalage qui correspond au vecteur 
déplacement. Pour cela, un contraste d’intensité est créé sur la surface d’échantillon avec un 
mouchetis aléatoire comme l’illustre la figure III.21 où la face non revêtue du substrat Kapton® a 
été peinte à la bombe avec une peinture de couleur blanche.  
 







Figure III.21 : La région d’étude ou ROI mouchetée avec une peinture blanche (9 × 6,3 mm²). 
 
L’acquisition des images a été réalisée à l’aide d’un microscope optique relié à une 
caméra CCD. Nous avons utilisé une caméra CCD de type Pixelfly (PCO AG, Kelheim, 
Germany) de définition 1392 × 1024 pixels et avec une dynamique de 12 bits. La taille d’un 
pixel est de 6,45 × 6,45 µm². Le microscope optique est composé de lentilles télécentriques de 
marque Edmund Optics (York, UK) et un grandissement égal à 1 a été utilisé. L’image 
photographiée de la partie utile de l’échantillon fait 9 × 6,3 mm². La surface de l’échantillon est 
éclairée avec une lumière blanche provenant de diodes électroluminescentes assemblées sous 









    (a)                     (b) 
Figure III.22 : (a) Microscope optique installé sur le dispositif. (b) Eclairage annulaire utilisé pour les essais (vue de 
dessus de la machine bi-axiale). 
 




Le traitement des images a été réalisé à l’aide d’un logiciel de corrélation d’images 
CORRELIQ4 développé par François Hild et ses collaborateurs du laboratoire LMT de Cachan 
[BHR06]. Le domaine d’étude, ou encore ROI (Region Of Interest) pour région d’intérêt, est 
discrétisé en zones d’études plus petites constituant un maillage avec des éléments finis 
quadratiques (de type Q4). La procédure de calcul est basée sur une analyse multi-échelles 
[HR06]. Le champ de déplacement correspond à l’ensemble des déplacements nodaux des 
éléments considérés. Le champ de déformation est ensuite calculé à partir du gradient du champ 
de déplacement.  
 
Les performances du calcul et les incertitudes des mesures sont principalement liées à la 
texture de la surface. Une analyse de l’image mouchetée est réalisée en amont pour déterminer le 
niveau de qualité et le niveau d’incertitude en fonction de la taille des éléments. A titre 
d’exemple, nous allons montrer les grandes lignes de cette analyse pour l’image présentée sur la 
figure III.21. Tout d’abord, les caractéristiques de la texture de surface sont déterminées à partir 
des niveaux de gris pour différentes tailles d’éléments. Des fluctuations de niveaux de gris large 
sont nécessaires pour une analyse propre des déplacements. En outre, une taille d’éléments ayant 
un contraste de gris suffisant est souhaitable notamment dans le cas des petites déformations. La 
figure III.23 montre une illustration de ce critère sur la texture de l’image.  

















































(a)                           (b) 
Figure III.23 : (a) Pourcentage des éléments validés. (b) Fluctuation relative en fonction de la taille des éléments 
(limite choisie à 1% de la dynamique de la caméra). ZOI (pour Zone Of Interest en anglais) représente les éléments 
du maillage de la région d’étude.  
 
La répartition ou la fluctuation des niveaux de gris (écart type) est tracée en fonction de la 
taille des éléments. Une limite à 1% de la dynamique de la caméra est choisie. En-dessous de 
cette valeur, on estime que l’image ne présente pas assez de détails pour permettre des mesures 
propres. Dans notre cas de figure, des éléments avec une taille de 16 pixels ou plus satisfont 




toujours ce critère. Néanmoins, nous pouvons remarquer qu’un pourcentage faible seulement des 
éléments de taille 8 pixels ne satisfait pas ce premier critère.   
 
Par ailleurs, les rayons de corrélation principaux doivent être au plus un quart de la taille 
de l’élément (limite choisie à 25 %). D’après la figure III.24, aucun élément de 4 pixels ne 
satisfait ce critère. Par contre, ce critère est toujours validé avec des éléments de taille supérieure 
ou égale à 16 pixels. Ainsi, nous pouvons conclure de cette première analyse qualitative que des 
éléments de taille 16 pixels ou plus doivent être choisis.   
 






Critère du rayon de corrélation




















































(a)                           (b) 
Figure III.24 : (a) Pourcentage des éléments validés. (b) Les rayons de corrélation (maximal et moyen) normalisés 
par rapport à la taille d’élément en fonction de la taille des éléments (limite choisie à 25% de la taille des éléments). 
 
Ensuite, l’incertitude sur la mesure des déplacements est estimée en effectuant un 
décalage artificiel de l’image de référence par incrément de 0,1 pixel dans chaque direction. Pour 
chaque valeur imposée de déplacement (entre 0 et 1 pixel), l’écart quadratique moyen est évalué. 
Une valeur moyenne sur le domaine [0,1] est ensuite calculée et correspond à l’incertitude en 
déplacement notée σu. Cette incertitude est déterminée pour différentes tailles l d’éléments. La 
figure III.25 montre l’évolution de l’incertitude en déplacement en fonction de la taille 







u  (III.4) 
avec A=1,2 pixel et α=1,9.  
 
Il est à noter que l’incertitude est plus faible lorsque la résolution spatiale est plus 
importante (éléments de taille petite). D’autre part, augmenter la résolution spatiale conduit à des 
temps de calculs longs. 































Figure III.25 : Incertitude en déplacement en fonction de la taille des éléments. Les symboles sont le résultat de la 
corrélation et la droite en trait continu représente l’interpolation en loi de puissance.   
 
Pour conclure, un compromis est recherché entre l’incertitude en déplacement et la 
résolution spatiale pour mener à bien les calculs des champs de déplacement et de déformation. 
Pour cet exemple d’étude, notre choix s’est porté sur des éléments de taille 16 pixels. 
L’incertitude en déplacement correspondante est de 10-2 pixel.  
 
III.4.2.2 Champs de déplacements et calcul des déformations 
Le logiciel de corrélation d’images CORRELIQ4 permet de déterminer les champs de 
déplacement et de calculer par la suite les déformations moyennes dans le plan d’un échantillon. 
Deux cas de figures vont servir d’exemple : un chargement équi-biaxial et un chargement non 
équi-bi-axial comme schématisé sur la figure III.26. 
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Figure III.26 : Schéma de deux chemins de chargement différents (équi-bi-axial et non équi-bi-axial). 
 




La figure III.27 montre les champs de déplacement dans les deux directions de traction 
pour un chargement équi-bi-axial de ~ 47 N.  Nous pouvons remarquer que les deux champs sont 
similaires suivant les deux directions. Les lignes d’iso-déplacement sont parallèles et 
équidistantes. Ceci révèle l’homogénéité des champs de déformation. Par ailleurs, la distance 
séparant les lignes d’iso-déplacement est identique pour les deux directions ce qui montre que 






Figure III.27 : Champs d’iso-déplacements  (superposés à l’image de la surface mouchetée du substrat) dans les 
directions (a) verticale et (b) horizontale pour un chargement équi-bi-axial de ~ 47 N. 
 
Un essai non équi-bi-axial a été appliqué au même échantillon. Un chemin de chargement 
non symétrique a été choisi comme le montre la figure III.26 où on passe par des chargements 
équi-bi-axiaux lors de cet essai. La figure III.28 montre les champs de déplacement pour trois 
états de chargement. Nous pouvons remarquer la symétrie des champs de déplacement dans le 
cas d’un chargement équi-bi-axial où les iso-déplacements sont parallèles aux axes de traction. 
Par contre, une dissymétrie des champs de déplacement est observée dans les autres cas comme 
attendu pour un chargement de type non équi-bi-axial. Le déplacement est d’autant plus grand 




dans la direction la plus sollicitée que le ratio entre les deux forces appliquées devient très 



















Figure III.28 : Champs de déplacements verticaux Ux et horizontaux Uy pour trois états de chargements :  
(a) F1-3 = 30 N / F2-4 = 11 N, (b) F1-3 = F2-4 = 30 N et (c) F1-3 = 31 N / F2-4 = 49 N. 
 




Nous pouvons ensuite déterminer la déformation moyenne dans l’échantillon dès lors que 
les déplacements sont déterminés. Par définition, la déformation correspond à un gradient de 
déplacement. Dans le cas des déformations faibles, les composantes de déformation sont 

















ε  (III.5) 
La définition rationnelle de déformation peut être aussi utilisée puisque les déformations 
appliquées sont faibles (inférieures à 1%). Comme mentionné auparavant, notre méthode 
consiste à effectuer deux séries de mesures optiques pour chaque étape de chargement. Une série 
est composée de dix images prises avec une seconde d’intervalle. Le temps séparant deux séries 
est de quinze minutes environ correspondant aux mesures de diffraction des rayons X (DRX).  
 
La figure III.29 montre la déformation en fonction de la force appliquée dans le cas d’un 
chargement équi-bi-axial. La déformation calculée correspond à la moyenne réalisée sur dix 
images. Tout d’abord, nous pouvons remarquer un écart entre les deux composantes principales 
de déformation qui augmente avec la force appliquée bien que le chargement appliqué est équi-
bi-axial. Ceci provient de la différence des propriétés mécaniques (en particulier la valeur du 
module d’Young) entre les deux branches de l’éprouvette résultant de l’anisotropie du Kapton. 
En outre, le caractère viscoélastique du Kapton est visible avec la relaxation de la force au 
cours de l’essai. Néanmoins, cette relaxation n’a aucun effet sur la déformation comme il est 
montré sur la figure III.29. Les déformations obtenues pour les deux séries de mesure sont égales 
à 2×10-5 près. La précision des mesures montre ainsi les bonnes performances de la méthode de 
corrélation. De même, nous obtenons des résultats identiques lors d’un essai non équi-bi-axial 
comme nous pouvons le voir sur la figure III.30. Cette étude est détaillée dans [DRH+11]. Nous 
avons pu ainsi valider notre méthode optique avec une bonne qualité de mesures et une précision 
de l’ordre de 5×10-5 sur la déformation. 
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Figure III.29 : Déformation calculée par la technique de la corrélation d’images en fonction de la force appliquée 
pour un chemin de chargement équi-bi-axial. Les droites en traits continus représentent l’ajustement linéaire des 
points expérimentaux obtenus lors des mesures avant les mesures de DRX et les droites en traits discontinus sont les 
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Figure III.30 : Déformation calculée par la technique de la corrélation d’images en fonction de la force appliquée 
pour un chemin de chargement non équi-bi-axial. L’abscisse présente le couple de forces appliquées F1-3 et F2-4 selon 
les axes de traction 1 et 2 respectivement. Les symboles pleins représentent les points expérimentaux obtenus lors 
des mesures avant les mesures de DRX et les symboles vides correspondent aux points expérimentaux obtenus lors 
des mesures après les mesures de DRX. Les valeurs de force affichées sont la moyenne des forces avant et après 
mesures DRX. 




III.4.3 Diffraction des rayons X synchrotron 
La technique de diffraction des rayons X a été largement utilisée par notre équipe 
[RBB+98, RBV+03, GVG+04, FDLB+10] et par d’autres équipes [NS93, HKA99, BGS+04, 
GPL+06] pour la détermination des propriétés mécaniques d’un échantillon polycristallin lors de 
différents essais mécaniques. Ici, l’étude concerne la déformation bi-axiale sous rayonnement X 
synchrotron d’un film mince métallique déposé sur un substrat en polyimide. Nous avons utilisé 
pour cela un détecteur bidimensionnel XPAD disponible sur la ligne de lumière DiffAbs du 
synchrotron SOLEIL. Dans ce travail, nous avons utilisé deux versions du détecteur XPAD (3.1 
et 3.2) mais seule la version 3.1 sera présentée, le traitement des données étant identique. 
Comme tout détecteur bidimensionnel, une correction des clichés de diffraction 2D est 
nécessaire. Ce traitement sera donc exposé. Enfin, nous présentons l’analyse des déformations 
qui se base principalement sur la méthode des sin²ψ. 
 
III.4.3.1 Détecteur prototype XPAD3.1  
Le détecteur XPAD est un détecteur prototype à pixels hybrides développé par une 
collaboration associant le synchrotron SOLEIL, l’Institut Louis Néel et le Centre de Physique de 
Particules de Marseille [MBH+10, MHP+11]. Le détecteur est constitué d’un capteur segmenté 
en pixels de quelques centaines de micromètres auxquels sont soudés par points des circuits 
intégrés contenant toute l’électronique. Cette technologie permet la détection rapide et précise 
des rayons X. Chaque pixel du détecteur est associé à une chaîne électronique complète qui 
permet de sélectionner les photons dans une gamme d’énergie et de les compter individuellement 
sans temps mort et sans introduire de bruit. Le détecteur XPAD3.1 est composé de 8 barrettes 
chacune étant constituée de 7 circuits intégrés (chips) hybridés sur un seul capteur de silicium. 
Chacun des chips est constitué de 80 × 120 pixels de 130 µm de côté et l'imageur complet couvre 
une surface de 7,28 cm × 12,48 cm (figure III.31). Les avantages principaux de ce type de 
détecteur sont : 
- un seuil de détection ajustable entre 4,5 keV et 35 keV pour chaque pixel ; 
- une grande dynamique (27 bits) ; 
- des temps de lecture rapides de l’ordre de 2 ms ; 
- un bruit de fond très faible.  
 





    (a)               (b) 
Figure III.31 : Détecteur XPAD3.1 avec capteur en silicium. La surface de détection est constituée de 8 barrettes 
comprenant chacune 7 chips couvrant une surface de 7,28 cm × 12,48 cm : (a) vue de face, (b) vue de profil 
[MHP+11].  
 
Les barrettes sont montées en tuile afin de couvrir une surface continue. La figure III.32 
donne une vue schématique de la géométrie du détecteur. L’angle d’inclinaison des barrettes par 
rapport au plan du détecteur dans la direction verticale est de 7,5°. Néanmoins, cet assemblage 
en tuile crée des zones d’ombre entre les barrettes. La largeur de ces zones mortes dépend 
principalement de la géométrie de l’expérience qui doit être prise en compte dans la correction 
des images 2D. Pour toutes nos expériences sur la ligne de lumière DiffAbs, le détecteur a été 




Figure III.32 : Vue schématique de la géométrie du détecteur XPAD3.1. (a) Configuration expérimentale où l’angle 
δ correspond à l’inclinaison de la surface du détecteur par rapport à la direction verticale y. 2θ est l’angle de 
diffraction. (b) Description d’une barrette comprenant 7 chips. (c) Vue de côté du détecteur montrant l’assemblage 
en tuile des 8 barrettes avec une inclinaison α [BLD+12].    




L'utilisation d'un détecteur 2D en diffraction des rayons X offre de nombreux avantages, 
mais il faut effectuer une calibration et des corrections particulières sur les clichés de diffraction 
2D avant intégration azimutale afin d’obtenir un diagramme de diffraction classique. Les étapes 
de traitement des images 2D sont détaillées ci-dessous.    
 
III.4.3.2 Traitement des images de diffraction  
Les corrections et l’algorithme utilisé pour l’intégration des images XPAD ont été 
programmés sous le logiciel libre ImageJ en collaboration avec Cristian Mocuta, scientifique sur 
la ligne de lumière DiffAbs. Dans ce qui suit, un cas d’étude sur un de nos échantillons servira 
de support pour illustrer les différentes étapes d’analyse. 
 
Calibrations 
Pour chaque campagne de mesures sur synchrotron, une calibration de la configuration 
expérimentale doit être réalisée. La distance détecteur / échantillon et la position du détecteur par 
rapport au diffractomètre sont deux paramètres importants à déterminer pour l’analyse des 
images 2D par la suite. La procédure de calibration consiste à effectuer des mesures de la 
position du faisceau direct sur le détecteur (après avoir ajouté des filtres afin de ne pas le brûler) 
pour deux balayages verticaux et horizontaux de celui-ci (figure III.33). Le détecteur est déplacé 
verticalement de quelques degrés (angle δ) permettant d’obtenir l’équivalence pixel / degré. 
Ensuite, un déplacement horizontal du détecteur (angle γ) permet de déterminer la rotation du 
détecteur autour du faisceau direct.  
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y = -76.3x + 572.9

































































 (a)                 (b) 
Figure III.33 : Positions du faisceau direct sur le détecteur XPAD3.1 pour des balayages (a) horizontaux et (b) 
verticaux. 
 




Cette calibration permet de connaître la position du faisceau direct (X0 = 191 ; Y0 = 511) 
et l’ouverture angulaire d’un pixel (0,014°), mais aussi la rotation du détecteur autour de sa 
normale. La distance détecteur / échantillon est déterminée par calibration sur un échantillon de 
référence (poudre de Si par exemple). Les calibrations à effectuer dans le cas des mesures sur 
grands instruments sont développées dans la thèse de Christophe Le Bourlot [Bou12]. 
 
Corrections géométriques  
Une image issue d’un détecteur 2D doit être corrigée des distorsions géométriques avant 
toute analyse. Dans le cas du prototype XPAD3.1, sa géométrie particulière constituée de 
modules assemblés sous forme de tuiles induit un décalage de quelques pixels entre ces modules. 
Cette distorsion d’image est corrigée en utilisant une grille calibrée illuminée avec un signal de 
diffusion uniforme. En particulier, les chips composant les modules possèdent des pixels sur les 
côtés 2,5 fois plus larges (figure III.32). Ces pixels sont remplacés par 2,5 pixels de même taille 
que les autres pixels en normant leurs intensités d’un facteur 1/2,5.  
 
La distorsion sur la profondeur de l’image est corrigée en effectuant une mesure de flat 
field. Cette mesure consiste à enregistrer un signal de fluorescence d’un échantillon standard ; 
une feuille de Cu à 9 keV dans notre cas. L’intensité enregistrée est constante et isotrope sur tout 
le détecteur permettant la correction des images en divisant celles-ci par le signal de flat field. La 
figure III.34 montre un cliché de diffraction brut enregistré par le détecteur XPAD3.1 et le même 
cliché après correction. 
 
    
            (a)                             (b) 
Figure III.34 : (a) Image brute obtenue par le détecteur et (b) la même après correction géométrique. 
 




Corrections des intensités 
La détection des pixels morts ou non efficaces est très importante pour avoir des données 
de haute résolution. Ainsi, chaque image (après correction géométrique) est testée avec un 
certain nombre de filtres permettant d’éliminer le maximum de pixels non fiables. Tout d’abord, 
un masque repérant les pixels morts est utilisé. Ensuite, l’intensité de chaque pixel est comparée 
à celle de pixels voisins. Un pixel est considéré aberrant si son intensité est supérieure à 20 fois 
celle de la moyenne de ses voisins ou inférieure à 1/20 de celle du minimum de ses voisins. Cette 
méthode supprime tous les pixels indésirables mais probablement aussi certains pixels considérés 
comme bons. Cependant, la grande variation d’intensité et le grand nombre de pixels dans 
l’image permettent malgré cela de donner des résultats avec une bonne résolution.  
 
L’utilisation de ce détecteur prototype à basse énergie (en deçà des limites prévues) a 
montré un comportement aléatoire de certains chips au cours de l’expérience. La limite 
d’efficacité du détecteur étant de l’ordre de 8 keV, les mesures sont réalisées de préférence à plus 
haute énergie afin d’améliorer la résolution des données. En effet, chaque chip possède sa propre 
dynamique et par la suite sa propre réponse. Cette différence peut être corrigée par flat field. En 
revanche, le changement de dynamique de certains chips au cours du temps ne peut pas être 
corrigé par la méthode de flat field. Pour cela, un deuxième filtre des chips défaillants a été 
utilisé : l’intensité moyenne de chaque chip est comparée à celles des chips voisins sur une 
même barrette. En effet, la grande distance détecteur / échantillon à laquelle nous avons travaillé 
conduit à la détection des portions de l’anneau de Debye-Scherrer. L’intensité captée est donc 
peu variable sur une barrette. Le test d’intensité consiste à supprimer tout chip présentant une 
intensité moyenne s’écartant de plus de 5% par rapport à la moyenne de ses chips voisins. Une 
illustration de ce test est donnée sur la figure III.35. 
 
De manière générale, une image 2D doit être corrigée du bruit électronique propre au 
détecteur. Cette correction dite de « dark field » consiste à soustraire à chaque image brute la 
réponse du détecteur obtenue lors d’une mesure sans faisceau X. En revanche, la conception du 
détecteur XPAD le rend très peu sensible au bruit. Dans notre cas, aucune correction de « dark 
field » n’était nécessaire. Seule la correction de « flat field » est nécessaire.  
 


































































Figure III.35 : (a) Image après correction géométrique. (b) La même image après test d’intensité. (c) Effet de la 
correction sur la position de Bragg obtenu lors d’un essai de traction. L’évolution de cette position en fonction de la 
force appliquée est prévue être linéaire (échantillon tendu dans le domaine élastique linéaire). Cette évolution est 
représentée par l’ajustement linéaire des points bleus. L’incertitude estimée sur la position 2θ est de ±0,005°. Sur les 
images 2D, seules six barrettes utilisées pendant les mesures sont montrées. L’énergie de travail était de ∼8,8 keV.  
 
Intégration azimutale 
L’intégration azimutale de l’image est l’étape finale dans l’analyse permettant d’obtenir 
la distribution d’intensité en fonction de l’angle 2θ. La procédure consiste à intégrer les images 
corrigées sur une portion de l’anneau de Debye-Scherrer le long de l’axe azimutal. Deux 
méthodes d’intégration peuvent être utilisées se basant sur l’interpolation sub-pixel de l’intensité 
ou non. Seule la méthode d’intégration directe (sans interpolation) que nous avons utilisée sera 
détaillée ici. Cette méthode consiste à discrétiser l’intervalle 2θ en plusieurs canaux 2θi. Pour 
chaque pixel considéré, la valeur 2θ correspondante est calculée et son intensité est ajoutée au 
canal 2θi le plus proche. Enfin, chaque canal est normé par le nombre de pixels qu’il contient 
afin d’obtenir la valeur moyenne correspondante en intensité.  
 
Cette méthode offre l’avantage d’être simple en application et de n’introduire aucune 
hypothèse sur la distribution de l’intensité entre pixels voisins. En revanche, étant donné que 
chaque pixel est attribué au canal le plus proche, le nombre de canaux ne doit pas être très 
important afin de garder une représentation de l’intensité par tous les canaux. Une valeur 
optimale de l’incrément δ2θ entre deux canaux adjacents est 4/3 de la taille d’un pixel. Cette 




méthode reste valable tant que les pics de diffraction sont assez larges (FWHM ∼ 140 pixels dans 
notre cas).  
 
La deuxième méthode d’intégration avec interpolation sub-pixel a été développée par 
Christophe Le Bourlot dans une procédure écrite en langage Python. Cette méthode s’est avérée 
mieux adaptée dans le cas des pics fins dont la largeur est de l’ordre de quelques pixels [Bou12]. 
L’ensemble des étapes à suivre dans le traitement des images 2D issus d’un détecteur de type 
XPAD est donné avec plus de détails dans [BLD+12, Bou12]. 
 
III.4.3.3 Analyse des déformations  
La déformation élastique des phases cristallines d’un polycristal est obtenue par analyse 
des données de diffraction des rayons X. En effet, pour une famille de plans {hkl} donnée, la loi 
de Bragg relie les angles de diffraction θhkl aux distances inter-réticulaires dhkl considérées 
comme jauges de déformation. L’application d’une charge sur l’ensemble film/substrat induit 
une évolution des distances inter-réticulaires qui se traduit par un déplacement de la position des 
pics de Bragg (figure III.36). Cette modification des distances inter-réticulaires suivie par 
diffraction des rayons X permet de déterminer les déformations intra-granulaires dans le film 
mince pour une famille de plans {hkl} donnée définie par les angles Φ et Ψ :  
 






























=  (III.7) 
où (0)dΦΨ , ( )0θΦΨ , ΦΨd  et ΦΨθ  représentent les distances inter-réticulaires et les angles de diffraction 
dans l’état de référence et l’état chargé respectivement. 
 
Comme nous pouvons le remarquer sur la figure ci-dessous, le déplacement de la position 
d’un pic est faible. Pour cette raison, nous faisons appel au rayonnement synchrotron permettant 
d’améliorer la précision sur la mesure de déformations. Celle-ci est en effet conditionnée par une 
excellente statistique de comptage pour le pic de diffraction et une excellente qualité optique du 
faisceau X. L’ajustement des pics de diffraction est fait avec une fonction PearsonVII.  

























 F = 13 N
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Figure III.36 : Déplacement du pic de Bragg W(211) en fonction de la force appliquée. Les pics correspondent à 
ceux obtenus après intégration des images enregistrées par le détecteur XPAD. 
 
Dans le cas des contraintes planes, la déformation élastique intra-granulaire s’écrit sous la 
forme suivante : 
{ } ( )2211hkl12hkl2hkl σσSsin σ S2
1






11 σ2σσσ sinsincos ; 11σ et 22σ  correspondent aux contraintes 
macroscopiques appliqués au film mince selon les axes principaux 1 et 2 de l’éprouvette 
respectivement.  
La relation (III.8) est dite loi des sin²Ψ qui décrit une droite caractéristique d’un matériau 
mécaniquement isotrope. La procédure de mesure consiste en différentes acquisitions de clichés 
de diffraction pour plusieurs angles Ψ en prenant en compte les directions de pôle dans le cas 
d’un échantillon texturé. Ces mesures sont réalisées pour deux directions azimutales, Φ=0° et 
Φ=90° correspondant aux axes de traction. La figure III.37 montre des courbes typiques de sin²Ψ 
obtenues pour les deux directions Φ=0° et Φ=90° lors d’un chargement équi-bi-axial d’un 
composite W-Cu déposé sur Kapton. Comme attendu pour le tungstène (matériau élastique 
isotrope), la déformation évolue linéairement avec sin²ψ à chaque état de chargement. Avec un 
chargement en tension croissant, la pente des courbes croit et l’ensemble des courbes 
s’interceptent (dans le domaine élastique) en un point commun. Nous reviendrons dans le 
chapitre suivant sur l’exploitation de ces courbes.  
 




Cette étude est développée dans [DRH+11] où nous avons notamment comparé les 
déformations obtenues par diffraction des rayons X à celles calculées par la technique de 
corrélation d’images comme le montrent les figures III.38 et III.39. Nous obtenons une très 
bonne superposition des deux déformations à mieux que 10-4 près et ce pour les deux chemins de 
chargement. 













































Figure III.37 : Déformations élastiques au sein des cristallites de W{211} pour un chargement équi-bi-axial. (a) 
selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les ajustements linéaires des points expérimentaux. 
 











































Figure III.38 : Superposition des déformations élastiques mesurées par DRX et des déformations macroscopiques 
calculées par CIN pour un chargement équi-bi-axial. Les déformations macrocopiques présentées ici correspondent 
aux valeurs moyennes des déformations obtenues avant et après mesures DRX. Les droites en traits continus 
représentent les ajustements linéaires des points expérimentaux obtenus pour les mesures de DRX et les droites en 
traits discontinus sont les ajustements linéaires des points expérimentaux obtenus par les calculs CIN. Les barres 
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Figure III.39 : Superpositions des déformations élastiques mesurées par DRX et des déformations macroscopiques 
calculées par CIN pour un chemin de chargement non équi-bi-axial. Les déformations macrocopiques présentées ici 
correspondent aux valeurs moyennes des déformations obtenues avant et après mesures DRX. Les barres verticales 
sont de ± 10-4. 
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Elasticité et endommagement de nano-composites à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu en couches minces sous 
chargement bi-axial 
 
Ce chapitre présente les résultats d’une étude s’étalant sur quatre campagnes de mesures 
au synchrotron SOLEIL. L’étude concerne des essais de traction bi-axiale in-situ couplés à la 
diffraction des rayons X et à la technique de corrélation d’images selon la procédure 
expérimentale décrite dans le chapitre III. Notre objectif principal est d’élucider les mécanismes 
de déformation dans un système nano-structuré modèle ; ici il s’agit d’un composite à matrice de 
tungstène contenant des dispersoïdes de cuivre (cf chapitre II). Tout d’abord, nous présentons 
une étude du comportement de ce système dans le domaine élastique pour deux chemins de 
chargements différents (équi- et non-équi-biaxial). Ensuite, l’étude est étendue au-delà du 
domaine élastique afin de déterminer la limite d’élasticité d’un tel système et ce tout d’abord 
sous un chargement équi-bi-axial. La limite d’élasticité obtenue pour le tungstène dans les films 
minces W/Cu nano-structurés sera comparée à celles des films minces de tungstène et de cuivre 
purs. Enfin, l’évolution de la limite d’élasticité du tungstène dans les nano-composites à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu sera étudiée pour différents chemins de chargement non-équi-bi-
axiaux mais symétriques où le ratio des contraintes principales est constant tout le long du 
chargement. Les résultats expérimentaux seront par la suite comparés à différents critères de 
plasticité ou de rupture. Une discussion sera menée à l’issue de cette confrontation pour décrire 
au mieux le comportement mécanique de tels systèmes sous chargements bi-axiaux.  
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IV.1 Configuration expérimentale 
Pour rappel, les mesures optiques sont réalisées sur la face arrière non revêtue du substrat 
cruciforme en Kapton à l’aide d’une caméra CCD installée en dessous de l’échantillon et les 
mesures par diffraction des rayons X ont été réalisées sur le film mince à l’aide d’un détecteur 
2D prototype XPAD (versions 3.1 et 3.2). Un schéma général des expériences est montré sur la 
figure IV.1.  
 














Figure IV.1: Configuration expérimentale générale des essais de traction bi-axiaux sur DiffAbs-SOLEIL. L’encart 
en haut à droite de l’image montre la géométrie des mesures de diffraction. Le chargement bi-axial est appliqué le 
long des axes x et y. La direction du vecteur de diffusion q (q = (4pi/λ) sinθ, où θ est la moitié de l’angle de 
diffraction et λ, la longueur d’onde du faisceau incident) est défini par l’angle azimutal Φ et l’angle d’inclinaison Ψ 
(angle entre les plans diffractants et la normale à la surface de l’échantillon). 
 
Pour toutes les expériences, le détecteur XPAD utilisé était monté sur le bras δ du 
diffractomètre kappa 6-cercles de la ligne de lumière DiffAbs et l’énergie du rayonnement X 
était fixée à 8,8 keV. La version 3.1 du détecteur XPAD a été utilisée pour les trois premières 
campagnes et la version 3.2 a été employée lors de la quatrième et dernière campagne de 
mesures. La configuration expérimentale propre à chaque campagne de mesures est donnée dans 
le tableau IV.1. La première campagne de mesures a été réalisée en mode 8-bunch alors que 
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toutes les autres campagnes de mesures ont été réalisées en mode 4/4. Le mode 8-bunch et le 
mode 4/4 correspondent à un courant d’électrons circulant dans l’anneau de stockage avec une 
intensité de 80 mA et 400 mA respectivement.   
 
Le chargement en force se fait par paliers. Un chargement initial ou pré-chargement 
(entre 10 et 20 N) est systématiquement appliqué lors de la mise en place de l’échantillon dans la 
machine de traction afin d’éviter un déplacement en hauteur de l’échantillon pendant les tests de 
traction. Ainsi, les forces appliquées sont incrémentées par rapport à cette force initiale qui 
définit l’état de référence. La vitesse de déformation est de 8×10-6 s-1 dans les branches de 
l’éprouvette cruciforme selon les deux directions de traction. 
 
Campagne de 
mesures / date 
1 / 06-
2010 





Taille du faisceau 
(H×V, FWHM en 
µm²) 
320×370 320×370 340×340 340×340 
Distance détecteur / 
échantillon (mm) 
536 506 566 417 
Système étudié 
[période × nombre 
ou épaisseur totale] 
W/Cu 







[3 nm / 1 
nm]×38 
W/Cu 
[3 nm / 1 
nm]×38 
W/Cu 
[3 nm / 1 
nm]×38 












Temps de comptage 
(s) 
30 10 20 10 30 20 
Angles δ / Ω (°) 
65,2 / 
32,1 
63 / 33 
64,3 / 
33,4 
63 / 33 66 / 33 
63 & 66 / 
33 















Tableau IV.1 : Paramètres expérimentaux utilisés lors des mesures par diffraction des rayons X pour les quatre 
campagnes de mesures sur DiffAbs-SOLEIL. FWHM signifie que la taille du faisceau est défini par sa largeur à mi-
hauteur (Full Width at Half Maximum en anglais) dans le sens horizontal H et vertical V. 
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IV.2 Comportement élastique de films minces nano-composites à 
dispersoïdes de cuivre W/Cu    
Cette première étude concerne des essais effectués sur les nano-composites W/Cu 
comprenant 60 périodes dans la première campagne de mesures. Nous nous sommes intéressés à 
la réponse du tungstène étant donné que le volume diffractant du cuivre est trop faible pour être 
détecté par diffraction des rayons X (sous peine de temps d’acquisition trop important pour un 
rapport signal/bruit très faible). Les mesures ont été réalisées pour la famille de plans α-W {211} 
afin d’avoir une meilleure précision. Chaque cliché de diffraction correspond à un couple 
d’angles (Ψ,Φ) donné. Deux essais ont été réalisés sur le même échantillon : un essai équi-bi-
axial et un essai non équi-bi-axial.  
 
IV.2.1 Essai équi-bi-axial 
Lors de cet essai, nous avons appliqué neuf étapes de chargement avec des incréments de 
forces allant de 0 jusqu’à 40 N (tableau IV.2). En ce qui concerne les mesures de DRX, la 
déformation élastique intra-granulaire pour un chargement équi-bi-axial s’écrit sous la forme 
suivante : 






hkl +Ψ=ΦΨ  (IV.1) 
avec 2211 σσσ == ; 11σ et 22σ  sont les contraintes macroscopiques appliqués au film mince 
selon les axes principaux 1 et 2 de l’éprouvette respectivement. Étant donné que le tungstène est 
un matériau localement élastiquement isotrope, tous les modèles mécaniques donnent des valeurs 
de coefficients d’élasticité radio-cristallographiques identiques [Hau97, FCB+09] :  





1  (IV.2) 
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Incrément de force 
appliqué avant les 
mesures DRX (N) 
Incrément de force 
appliqué après les 





























Tableau IV.2 : Incréments de force appliqués lors de l’essai équi-bi-axial (valeurs des forces lues sur le capteur 
avant et après les mesures de DRX). Le chargement initial est de ∼10 N.  
  
La figure IV.2 montre les courbes ε - sin²Ψ obtenues pour la famille de plans α-W {211} 
pour laquelle les mesures ont été réalisées pour 17 angles Ψ différents et ce pour chacune des 
deux directions Φ=0° et Φ=90°. Nous pouvons remarquer la très bonne linéarité des courbes ε - 
sin²Ψ comme attendu pour un matériau élastiquement isotrope. La qualité des mesures est 
principalement due au grand nombre de points expérimentaux (17 angles Ψ) permettant 
d’obtenir des résultats fiables et une grande précision. En outre, les courbes ε - sin²Ψ se croisent 
en un point à déformation nulle quelle que soit la contrainte appliquée. D’après les équations 
(IV.1) et (IV.2), ce point d’intersection correspond à une déclinaison particulière des plans 








sin2  (IV.3) 
Nous déduisons des courbes obtenues, un coefficient de Poisson égal à 0,27±0,01. Cette valeur 
est légèrement inférieure à la valeur donnée dans la littérature pour du tungstène massif (0,28 ; 
[Smi76]). Cet excellent accord reflète la qualité des mesures effectuées. 
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Figure IV.2 : Déformations élastiques au sein des cristallites de α-W{211} pour un chargement équi-bi-axial. (a) 
selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les ajustements linéaires (régression des moindres carrés) des points 
expérimentaux. 
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A partir des courbes ε - sin²Ψ, nous déterminons par la suite la déformation élastique 
dans les cristallites de tungstène en fonction de la force appliquée comme le montre la figure 
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Figure IV.3 : Superposition des déformations élastiques mesurées par DRX et des déformations macroscopiques 
calculées par CIN pour un chargement équi-bi-axial. Les déformations macrocopiques présentées ici correspondent 
aux valeurs moyennes des déformations obtenues avant et après les mesures par DRX. Les droites en traits continus 
représentent les ajustements linéaires des points expérimentaux obtenus pour les mesures de DRX. Les droites en 
traits discontinus sont les ajustements linéaires des points expérimentaux obtenus par les calculs CIN. Les 
incertitudes de mesure représentées par les barres verticales sont de ± 10-4. 
 
Cette courbe met, tout d’abord, en évidence une très bonne superposition des 
déformations mesurées à l’aide des deux techniques (DRX et CIN). Les valeurs sont identiques à 
5×10-5 près. Ceci révèle un transfert total de la déformation à travers l’interface film-substrat et 
donc une bonne adhésion du film au substrat dans le domaine de déformation étudié, et ce même 
si le contraste mécanique entre les deux matériaux est important. En effet, le substrat de Kapton 
est beaucoup moins rigide (EKapton = 5 GPa) que le film mince métallique (tungstène par exemple 
avec EW = 410 GPa) ce qui est caractérisé par le premier paramètre de Dundurs α, défini dans le 









=α  (IV.4) 
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où E1 et E2 sont les modules d’Young du film et du substrat respectivement [SM92]. 
  
En outre, cette courbe révèle un comportement élastique linéaire dans le domaine de 
déformation analysé. On notera aussi le fait que les deux composantes principales de 
déformation dans le plan s’écartent peu à peu l’une de l’autre. Cet écart est similaire pour les 
deux techniques de mesure ; il est supérieur à l’incertitude et supérieur à l’écart induit par la 
faible différence de force appliquée dans les deux branches de l’éprouvette cruciforme. Il révèle 
donc aussi une anisotropie mécanique du Kapton.  
 
 IV.2.2 Essai non équi-bi-axial 
Lors de cet essai, nous avons appliqué douze états de chargements pour lesquels nous 
avons suivi un trajet non équi-bi-axial en passant par des chargements équi-bi-axiaux (tableau 
IV.3) sachant que le chargement initial nécessaire à l’installation de l’échantillon est appliqué de 




Incrément de force 
appliqué selon l’axe 1 
(N) 
Incrément de force 







































Tableau IV.3 : Incréments de forces appliqués lors de l’essai non équi-bi-axial (valeurs moyennes des forces avant 
et après les mesures de DRX). Le chargement initial est de ∼10 N. 
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Le chemin de chargement peut être décomposé en cinq parties : deux correspondent à des 
chargements équi-bi-axiaux et les trois autres à des chargements non équi-bi-axiaux au cours 
desquels l’une des deux branches de l’éprouvette est tendue à force constante alors que l’autre 
branche est sous tension croissante. Pour un chargement non équi-bi-axial, les déformations 
élastiques intra-granulaires mesurées dans les cristallites de tungstène selon les deux directions 
Φ=0° et Φ=90°, respectivement, sont données par les expressions suivantes : 
{ } ( )2211hkl1211hkl2hkl0 σσSsin σ S2
1
ε ++Ψ=Ψ,  (IV.5) 
{ } ( )2211hkl1222hkl2hkl90 σσSsin σ S2
1
ε ++Ψ=Ψ,  (IV.6) 
 
La figure IV.4 montre les courbes de ε - sin²Ψ obtenues pour la famille de plans α-W 
{211} pour laquelle les mesures ont été effectuées pour 11 angles Ψ. Nous pouvons remarquer, 
dans ce cas aussi, une très bonne linéarité des courbes ε - sin²Ψ et selon les deux directions Φ=0° 
et Φ=90°. Il est intéressant de noter le fait que le chemin de chargement appliqué entraîne un 
ratio de contraintes non constant tout le long de l’essai. Ceci explique la différence des 
déformations obtenues selon Φ=0° et Φ=90° pour des chargements non équi-bi-axiaux et 
l’absence d’un seul point d’intersection avec la droite à déformation nulle (donnée par le 
chargement de référence) pour tous les états de charge. 
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Figure IV.4 : Déformations élastiques au sein des cristallites α-W pour un chemin de chargement non équi-bi-axial 
(cf l’encart de l’image). (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les ajustements linéaires des points 
expérimentaux. 
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Sur la figure IV.5, nous avons représenté l’évolution des déformations en fonction de 
sin²Ψ pour trois types de chargements : un chargement équi-biaxial (état T6) et deux 
chargements non équi-bi-axiaux (T3 et T9) avec deux ratios de contraintes appliquées différents. 
Dans le cas du chargement T3, la branche d’axe 2 est plus sollicitée que la branche d’axe 1 
contrairement au chargement T9. Par conséquent, le chargement T3 entraîne une déformation 
mesurée selon Φ=0° plus faible que celle mesurée selon Φ=90° comme nous pouvons le 
remarquer en considérant la pente des droites ε - sin²Ψ. En effet, la pente correspondant aux 
mesures selon Φ=0° est plus faible que celle selon Φ=90° et vice versa pour le chargement T9. Il 
est à noter que l’ordonnée à l’origine des droites ε - sin²Ψ pour les deux directions Φ=0° et 
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Figure IV.5 : Déformations élastiques au sein des cristallites α-W pour les états de chargement T3, T6 et T9. Les 
droites sont les ajustements linéaires des points expérimentaux. 
 
En partant des équations (IV.5) et (IV.6), il est possible de déterminer les différents 



































sin  (IV.7) 
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Le coefficient de Poisson peut être déterminé indépendamment des contraintes appliquées 
à partir de la somme des inverses des deux expressions décrites ci-dessus. En outre, le ratio de 
contraintes appliquées peut être évalué en calculant cette fois ci le rapport. Le tableau ci-dessous 
résume les résultats trouvés pour chaque état de chargement. Nous définissons le ratio des 
contraintes appliquées Rσ comme étant égal à 2211 σσ / . Ainsi, nous pouvons réécrire les deux 
























°=φ  (IV.8) 
Etape de 
chargement 
T1 T2 T3 T4 T5 T6 T7 T8 T9 T10 T11 T12 
Ratio de 
contraintes 
- - - - 1,5 1,0 0,7 0,5 0,4 0,5 0,8 0,9 
Coefficient 
de Poisson 
- - - - 0,26 0,26 0,25 0,26 0,26 0,27 0,27 0,27 
 
Tableau IV.4 : Ratio de contraintes appliquées et coefficient de Poisson déterminés à différents états de chargement 
lors de l’essai non équi-bi-axial. Le signe (-) désigne des valeurs aberrantes liées probablement à la mise en place de 
l’échantillon. 
 
En ce qui concerne la valeur du coefficient de Poisson, nous retrouvons une valeur proche 
de celle déterminée dans le cas du chargement équi-bi-axial. En effet, la valeur moyenne du 
coefficient de Poisson est égale à 0,26±0,01. En outre, le ratio de contraintes calculé pour le 
dernier chargement T12 montre bien une légère différence des contraintes appliquées selon les 
deux branches. Le chargement ne peut plus être considéré équi-bi-axial contrairement à l’état de 
chargement T6.   
 
La figure IV.6 représente l’évolution de la déformation élastique dans les cristallites de 
tungstène et la déformation macroscopique en fonction de la force appliquée. Le chemin de 
chargement suivi se compose de trois étapes englobant trois chargements équi-bi-axiaux. Nous 
remarquons que ce type de chargement implique une déformation croissante dans la branche 
chargée à force croissante et une déformation décroissante dans l’autre branche maintenue 
pourtant à force constante. Ceci est dû à l’effet de Poisson. De même pour ce type de 
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chargement, nous obtenons une très bonne superposition des déformations (à 10-4 près) 
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Figure IV.6 : Superpositions des déformations élastiques mesurées par DRX et des déformations macroscopiques 
calculées par CIN pour un chemin de chargement non équi-bi-axial. Les incréments de forces sont donnés pour les 
axes 1 et 2 respectivement. Les déformations macrocopiques présentées ici correspondent aux valeurs moyennes des 
déformations obtenues avant et après mesures DRX. Les barres d’incertitude verticales sont de ± 10-4.  
 
En conclusion, nous avons démontré que la déformation est totalement transmise à 
l’interface film-substrat pour des déformations de faibles amplitudes dans le domaine élastique. 
Ceci montre que le film élaboré par pulvérisation ionique adhère parfaitement au substrat sans 
qu’une couche d’adhésion ne soit déposée ou que le substrat ne subisse un traitement de surface. 
Ce résultat a été aussi rapporté pour des films minces d’or sur Kapton pour lesquels des 
mesures de DRX en 2D ont permis de suivre la réponse du film d’or et du substrat en Kapton 
simultanément [GRB+10]. 
 
La valeur du coefficient de Poisson du tungstène nano-structuré a été trouvée légèrement 
inférieure à celle du tungstène massif (0,27 ± 0,01 et 0,26 ± 0,01 contre 0,28). En général, des 
effets de taille sur l’élasticité des matériaux sont attendus lorsque les tailles des grains sont 
inférieures à 5 nm [VGRB02, VBB+04]. Toutefois, cette valeur reste très proche de celle du 
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matériau massif avec un écart entre 4 et 7% sachant que l’erreur estimée sur cette valeur est de 
l’ordre de 4%. Nous signalons aussi l’importance de la texture crystallographique obtenue pour 
l’échantillon en question. En effet, les cristallites de tungstène sont caractérisées par une seule 
composante de texture de fibre α-W{110} permettant ainsi une analyse simple et précise des 
propriétés mécaniques. Il constitue en quelque sorte un échantillon modèle. Cependant, l’analyse 
du comportement d’un matériau polycristallin élastiquement anisotrope nécessite l’emploi de 
modèles micromécaniques tenant compte de la microstructure réelle du matériau et de la 
présence d’interactions élastiques entre grains d’orientations différentes [DS98, MDMK09, 
FDLB+10]. Par exemple, des films minces polycristallins présentant une combinaison de 
textures cristallographiques différentes sont généralement soumis à des contraintes triaxiales et 
hétérogènes induites par les interactions entre les grains du polycristal [Nix89, VNL+10].  
 
IV.3 Limite d’élasticité – Transition vers l’endommagement 
Cette partie concerne l’étude du comportement mécanique de films minces de tungstène, 
de cuivre et de nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu au-delà du domaine élastique. En 
particulier, l’effet de taille et de structure sur l’élasticité de ces films sera étudié. Pour cela, trois 
types d’échantillons ont été élaborés et leurs limites d’élasticité respectives ont été déterminées. 
Il s’agit d’un film mince de W pur de 150 nm d’épaisseur, d’un film mince de Cu pur de 200 nm 
d’épaisseur et de nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu comprenant 38 périodes (cf. 
tableau II.1 Chapitre II). Cette étude a été menée dans le cas de chargements équi-bi-axiaux. En 
ce qui concerne les mesures par diffraction des rayons X, trente angles Ψ ont été utilisés allant de 
0 jusqu’à 70°. Il faut signaler que ces mesures ont été réalisées seulement selon une seule 
direction azimutale (Φ=0°).       
 
L’objectif principal étant de déterminer la limite d’élasticité des différents systèmes en 
films minces, il est important de tenir compte des déformations induites par les contraintes 
résiduelles dans l’analyse du comportement mécanique des films minces. Dans le cas d’un 
chargement équi-bi-axial, la déformation élastique intra-granulaire pour une famille de plans 
{hkl} s’écrit sous la forme suivante : 




















ΦΨ  (IV.9)  
Elasticité et endommagement de nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu en couches 




où (0)dΦΨ  est la distance interréticulaire de référence et 
( )0θΦΨ  est l’angle de diffraction de référence 
correspondants à l’état de chargement initial pris comme référence. ΦΨΦΨ θetd sont 
respectivement la distance interréticulaire et l’angle de diffraction mesurés après un incrément de 
force. ε11 et ε33 correspondent aux déformations dans le plan et hors du plan respectivement. La 
notation Appl (respectivement Res) représente la déformation appliquée (respectivement 
résiduelle). 
 
Dans le paragraphe précédent, nous avons démontré que la déformation est transmise 
intégralement du substrat au film mince dans un domaine élastique linéaire. Dans ce cas, la 
déformation mesurée par DRX est égale à la déformation macroscopique déterminée par CIN à 
mieux que 10-4 près. En se basant sur ce constat, nous avons défini un critère permettant de 
déterminer une limite d’élasticité dans les films minces. Il s’agit de comparer la déformation 
élastique du film à la déformation macroscopique du substrat. En effet, nous avons observé 
qu’au-delà d’un seuil de chargement ces deux déformations s’écartent l’une de l’autre. La 
déformation du substrat n’est alors plus transmise intégralement en déformation élastique du film 
mince. Ce point de déviation nous permettra de définir la limite d’élasticité du film. Le critère 
adopté dans ce travail est illustré par la figure IV.7. Nous traçons la déformation élastique 
mesurée par DRX en fonction de la déformation macroscopique mesurée par CIN. La limite 













































Figure IV.7 : Illustration du critère utilisé pour déterminer la limite d’élasticité. La courbe bleue représente la 
déformation élastique en fonction de la déformation macroscopique (données extraites de la figure IV.13c). La 
droite rouge est la droite de pente égale à 1 et à 0,02 % de déformation macroscopique. 
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IV.3.1 Etude du film mince de tungstène pur  
Nous rappelons que ce film mince est caractérisé par la coexistence des deux phases α et 
β du tungstène et par une double texture de fibre au sein de la phase α d’axes [110] et [111] alors 
que la phase β est texturée selon la direction [100].  
 
Lors de cet essai, 31 chargements équi-bi-axiaux ont été appliqués au composite 
film/substrat. Les forces moyennes appliquées selon les deux axes de traction s’étendent sur un 
domaine allant de 14 à 170 N. Pour les mesures de DRX, nous nous sommes intéressés à la 
famille de plans α-W {211}. Cependant, la présence de la phase β entraîne la présence de trois 
autres pics de diffraction localisés de part et d’autre du pic α-W {211}. La figure IV.8 montre 
des diagrammes de diffraction pour certaines déclinaisons proches des directions de pôles. 







































Figure IV.8 : Diagrammes de diffraction après intégration radiale des clichés 2D de diffraction obtenus pour le film 
mince de W aux déclinaisons (a) Ψ=0°, (b) Ψ=33,2°, (c) Ψ=36,9°, (d) Ψ=56,2° et (e) Ψ=58,1°. Les lignes verticales 
indiquent les positions attendues des pics de diffraction pour les deux phases du tungstène : α-W et β-W. Les pics 
sont décalés verticalement pour plus de clarté. Les points manquants sont des points aberrants correspondant aux 
zones mortes du détecteur. Le deuxième pic du β-W a été nettoyé d’un pic très fin provenant d’une diffusion 
parasite. 
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La figure IV.9 montre les courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ obtenues à chaque chargement 
appliqué pour la famille de plans α-W {211}. Nous signalons que des points jugés aberrants à 
certains angles Ψ ne sont pas représentés sur la figure et ne sont pas pris en compte dans 
l’analyse ultérieure. Toutefois, le grand nombre de points de mesure (24 points) permet malgré 
cela de donner des résultats avec une bonne précision. Sur la figure IV.9, l’évolution de la pente 
des courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ reflète l’évolution de la contrainte totale (résiduelle + appliquée) 
dans les cristallites de α-W pendant l’essai de traction. La contrainte est calculée en supposant 
les contraintes planes, équi-bi-axiales et les coefficients d’élasticité 















































































Figure IV.9 : Courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ à Φ=0° pour la famille de plans α-W {211} au sein du film mince de W. 
L’ensemble film mince - substrat a été soumis à 31 chargements équi-bi-axiaux (de T0 = 14 N jusqu’à T30 = 170 
N). Les droites en traits continus représentent l’ajustement linéaire des points expérimentaux. L’encart montre 
l’évolution de la contrainte totale (résiduelle + appliquée) pendant l’essai de traction. La contrainte est calculée en 
utilisant les coefficients d’élasticité du tungstène massif.  
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A l’état initial, les cristallites de α-W sont soumises à de fortes contraintes de 
compression. Ces contraintes diminuent au fur et à mesure que la force appliquée augmente mais 
restent en compression jusqu’à la fin de l’essai c'est-à-dire pour une force appliquée maximale de 
∼170 N. La contrainte totale reste constante au-delà d’une force appliquée de ∼100 N.  
 
La déformation élastique a été déterminée à partir des courbes ε - sin²Ψ comme définie 
par l’équation (VI.9) et en prenant comme état de référence le premier chargement (T0 = 14 N). 
La déformation macroscopique a été par la suite comparée à la déformation élastique. Les figures 
IV.12 et IV.13 donnent l’ensemble des résultats pour les trois cas d’étude abordés dans ce 
paragraphe (W, Cu et W/Cu). Sur la figure IV.12, les déformations déterminées par DRX et CIN 
sont tracées en fonction de la force appliquée. A partir de cette figure, nous pouvons distinguer 
trois domaines de déformation. Dans le cas du film mince de W, la déformation élastique dans le 
film augmente linéairement et conjointement avec la déformation macroscopique du substrat 
jusqu’à une force de l’ordre de 55 N (domaine I). Au dessus de cette force correspondant à la fin 
du domaine I et au début du domaine II, la réponse du film s’écarte de celle du substrat. Dans ce 
deuxième domaine, le film continue de se déformer de façon linéaire jusqu’à une force appliquée 
de l’ordre de 100 N correspondant à une déformation élastique de 0,45 %. Le domaine III est 
représenté par le plateau indiquant la saturation de la déformation élastique moyenne mesurée 
par DRX dans le film.  
 
La figure IV.13 introduit le critère permettant de déterminer la limite d’élasticité dans le 
film mince de W. La déformation élastique mesurée par DRX est représentée en fonction de la 
déformation macroscopique calculée par CIN. La limite d’élasticité est définie comme étant le 
point pour lequel l’écart entre les deux déformations est de 0,02 %. En ce qui concerne le film 
mince de W, nous avons trouvé une limite d’élasticité égale à 0,30 % environ. Cette limite 
caractérisant la fin du domaine I, correspond à des contraintes appliquées équi-bi-axiales de 
l’ordre de +1,3 GPa au sein de la phase α-W. En tenant compte des contraintes résiduelles 
présentes à l’état initial (−3,0 ± 0,4 GPa), la limite d’élasticité apparente correspond à un état de 
contraintes totales de compression de −1,7 ± 0,4 GPa. 
 
IV.3.2 Etude du film mince de cuivre pur  
L’analyse de la texture a révélé une composante majoritaire de texture de fibre {111} et une 
composante isotrope importante. Lors de cet essai, 30 chargements équi-bi-axiaux ont été 
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appliqués au composite film/substrat. Les forces moyennes appliquées selon les deux axes de 
traction s’étendent sur un domaine allant de 15 à 165 N. Pour les mesures de DRX, nous nous 
sommes intéressés à la famille de plans Cu {220}. La figure IV.10 montre les courbes ln (1/sinθ) 


































































Figure IV.10 : Courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ à Φ=0° pour la famille de plans Cu {220} au sein du film mince de Cu. 
L’ensemble film mince - substrat a été soumis à 31 chargements équi-bi-axiaux (de T0 = 14 N jusqu’à T30 = 170 
N). L’encart montre l’évolution de la contrainte totale (résiduelle + appliquée) pendant l’essai de traction. 
 
Les courbes ne sont pas linéaires puisque l’anisotropie élastique locale du cuivre associée 
à la texture du film induit cette non-linéarité [FDLB+10]. Toutefois la courbure est très faible du 
fait de la faible texture de fibre, le film présentant une proportion des cristallites d’orientations 
aléatoires prédominante. A l’image du film de tungstène analysé dans la partie précédente 
(IV.3.1), l’état de contrainte est calculé avec les coefficients d’élasticité radiocristallographiques 




etGPa5910S −− −==  
Les coefficients d’élasticité radiocristallographiques ont été calculés en prenant la 
moyenne de Reuss et Voigt, la texture cristallographique n’a donc pas été prise en compte. 
L’évolution de la contrainte totale dans les cristallites de Cu montre que le film est en tension 
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tout au long de l’essai de traction. La contrainte augmente lorsque la force appliquée augmente 
pour devenir constante à partir d’une force appliquée de l’ordre de 120 N.  
 
La déformation élastique a été déterminée à partir des courbes ε - sin²Ψ en prenant 
comme état de référence celui de premier chargement (T0 = 15 N). Sur la figure IV.12b, les 
déformations déterminées par DRX et CIN sont tracées en fonction de la force appliquée sur le 
film mince de Cu. Nous définissons de même trois domaines de déformations distincts. Le 
premier domaine est caractérisé par une évolution équivalente entre la déformation élastique du 
film et la déformation macroscopique du substrat. Ce domaine s’étend jusqu’à une force 
appliquée de l’ordre de 45 N. Au-delà de cette force, le film continue de se déformer, la 
déformation élastique étant moindre que celle du substrat et ce jusqu’à une force appliquée de 
l’ordre de 105 N. La limite de ce deuxième domaine correspond à une déformation élastique de 
0,36 %. Enfin, la déformation élastique devient constante correspondant au plateau du troisième 
domaine. En se basant sur le critère de limite d’élasticité représenté sur la figure IV.7, nous 
trouvons une limite d’élasticité du film mince de cuivre équivalente à celle trouvée dans le cas 
du film mince de tungstène à savoir 0,27 %. Cette limite qui caractérise la fin du domaine I, 
correspond à des contraintes équi-bi-axiales totales de l’ordre de +650 MPa au sein du film 
mince de cuivre, sachant que les contraintes résiduelles initiales sont quasiment nulles à 100 
MPa près.  
 
IV.3.3 Etude du film mince nanocomposite à dispersoïdes de cuivre W/Cu 
La nano-structuration du tungstène a été obtenue grâce à un dépôt séquentiel des deux 
matériaux : le tungstène et le cuivre. L’échantillon étudié ici est un composite W/Cu avec 38 
périodes déposé sur un substrat cruciforme de Kapton. Pour ce composite, les sous-couches du 
W sont constituées de la seule phase α-W. Comme il a été reporté [GEC+11], l’introduction de 
cuivre à certain seuil (au delà de 0,5 nm) a pour effet d’éviter la formation de la phase β-W. De 
plus, au-delà de cette valeur seuil, le composite présente une texture de fibre unique et très 
marquée d’axe [110] au sein de la phase α-W.  
 
L’échantillon a été soumis à 27 chargements équi-bi-axiaux allant de 9 jusqu’à 160 N. 
Pour les mesures de DRX, nous nous sommes intéressés à la famille de plans α-W {211}. La 
figure IV.11 montre les courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ obtenues à chaque chargement appliqué pour 
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la famille de plans α-W {211}. Cette figure reflète l’évolution de la contrainte totale (résiduelle 
et appliquée) dans les cristallites de W pendant l’essai de traction. Initialement, les cristallites de 
W sont soumises à des contraintes de compression. Ces contraintes diminuent au fur et à mesure 
que la force appliquée augmente. Ensuite, la valeur des contraintes devient positive (tension) en 
passant par un point zéro à une force appliquée de l’ordre de 88,7 N. A la fin de l’essai, les 
cristallites de W se trouvent dans un état de légère tension avec des contraintes bi-axiales de 
l’ordre de +0,6 GPa comme nous pouvons le voir sur l’encart de la figure IV.11 donnant 
l’évolution de la contrainte en fonction de la force appliquée. La contrainte totale est ensuite 

































































Figure IV.11 : Courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ à Φ=0° pour la famille de plans α-W {211} au sein des cristallites de W 
constituant le composite W/Cu [3 nm / 1 nm] ×38. Le composite a été soumis à 27 chargements équi-bi-axiaux (de 
T0 = 9 N jusqu’à T26 = 160 N). L’encart montre l’évolution de la contrainte totale (résiduelle + appliquée) pendant 
l’essai de traction. La contrainte est calculée en utilisant les coefficients d’élasticité du tungstène massif. Les droites 
en traits continus représentent l’ajustement linéaire des points expérimentaux. 
 
La déformation élastique a été déterminée à partir des courbes ε - sin²Ψ en prenant 
comme état de référence le premier chargement (T0 = 9 N). Sur la figure IV.12c, les 
déformations déterminées par DRX et CIN sont tracées en fonction de la force appliquée dans le 
cas du composite W/Cu. Dans le premier domaine, la déformation élastique dans le film 
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augmente en suivant la déformation macroscopique du substrat jusqu’à une force de l’ordre de 
75 N. Le deuxième domaine qui s’étend de 75 jusqu’à 100 N correspond à une déformation 
élastique de 0,49 à 0,67 %. Il est à noter que le film mince continue à se déformer linéairement 
en fonction de la force dans ce domaine. Le domaine III dans ce cas est légèrement différent des 
deux autres cas. En effet, la déformation élastique varie très peu au début de ce domaine comme 
dans les autres cas puis elle baisse sensiblement pour une force appliquée de 115 N environ 
avant d’augmenter légèrement et saturer à la fin du domaine. 
 
La figure IV.13c montre la déformation élastique mesurée par DRX en fonction de la 
déformation macroscopique calculée par CIN. De même, nous pouvons distinguer 3 domaines de 
déformation comme définis sur la figure IV.11c. Suivant le critère défini précédemment, la 
limite d’élasticité du tungstène constituant le composite W/Cu est de l’ordre de 0,49 %. Cette 
limite correspond à des contraintes équi-bi-axiales appliquées de ∼ +2,9 GPa au sein des 
cristallites de W. Si l’on tient compte des contraintes résiduelles à l’état initial du dépôt (−3,3 ± 
0,4 GPa), la limite d’élasticité apparente correspond à un état de contraintes totales légèrement 
en compression au sein des cristallites de W de l’ordre de −0,4 ± 0,4 GPa.    
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Figure IV.12 : Déformation élastique mesurée par DRX et déformation macroscopique déterminée par CIN en 
fonction de la force appliquée pour (a) le film mince de W, (b) le film mince de Cu et (c) le film nano-composite 
W/Cu [3 nm / 1nm] ×38 lors des essais de traction équi-bi-axiale.  
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Figure IV.13 : Déformation élastique (RX) en fonction de la déformation macroscopique pour (a) le film mince de 
W, (b) le film mince de Cu et (c) le film nano-composite W/Cu [3 nm / 1nm] ×38 lors des essais de traction équi-bi-
axiale. L’incertitude sur les déformations est de ± 0,01%. Les courbes rouges représentent l’ajustement des points 
expérimentaux avec un polynôme de second degré utilisé pour la détermination de la limite d’élasticité. 
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Sur la figure IV.14, nous avons superposé les déformations macroscopiques calculées par 
CIN pour les trois échantillons étudiés précédemment lors des essais de traction équi-bi-axiale et 
ce pour une même direction d’anisotropie du Kapton®. Nous obtenons une très bonne répétabilité 
des essais. Ceci conforte nos résultats, la déformation des films minces étant contrôlée par la 
déformation du substrat. Il est à noter que le Kapton se déforme de façon linéaire (au centre de 
l’éprouvette) jusqu’à une force équi-bi-axiale de l’ordre de 70 N à laquelle la déformation est de 
∼0,47%. Au dessus de cette force, le substrat en Kapton se déforme de façon non linéaire 
caractéristique d’un comportement viscoélastique typique des polymères. En comparant les 
courbes présentées sur les figures IV.12 et IV.13, nous observons que le deuxième domaine 
défini pour chacun des échantillons étudiés prend fin pour une force appliquée de ∼100 N qui 





























Figure IV.14 : Déformation macroscopique du substrat en Kapton calculée par CIN en fonction de la force 
appliquée dans les trois cas étudiés (avec un revêtement de W, de Cu ou de W/Cu [3 nm / 1nm] ×38) lors des essais 
de traction équi-bi-axiale.  
 
IV.3.4 Comparaison et discussion 
Le comportement mécanique des trois systèmes en couches minces supportés par des 
substrats en Kapton a été étudié en traction équi-bi-axiale. Dans les trois cas étudiés, nous 
avons identifié trois domaines de déformation. Le premier domaine est associé à un 
comportement élastique linéaire ; dans ce domaine, la déformation élastique du film mesurée par 
diffraction des rayons X est égale à la déformation macroscopique du substrat calculée par 
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corrélation d’images numériques. La limite d’élasticité de chacun des films a été déterminée 
selon un critère basé sur la détermination du point de bifurcation entre la déformation élastique 
du film et la déformation macroscopique du substrat. Nous avons choisi comme limite 
d’élasticité la déformation au-delà de laquelle les deux déformations (élastique et 
macroscopique) diffèrent de plus de 0,02%. Ceci met l’accent sur la nécessité de mesurer 
conjointement les déformations dans le film et dans le substrat afin de déterminer la limite 
d’élasticité avec une grande précision. En particulier, la représentation de la déformation 
élastique RX en fonction de la déformation totale DIC permet d’appréhender finement le rôle de 
l’interface entre le film et le substrat. C’est la première fois à notre connaissance que ce type de 
représentation est utilisé et que cette approche est proposée. Le tableau IV.5 résume les résultats 
pour les trois cas étudiés ici en rappelant les principales caractéristiques microstructurales.  
  
D’après les figures IV.12 et IV.13, nous constatons que le domaine d’élasticité dans le 
cas du nano-composite à dispersoïdes de cuivre W/Cu est plus large que dans le cas du film 
mince de tungstène pur. La limite d’élasticité du tungstène dans le composite W/Cu est 
supérieure à celle du tungstène pur en film mince (0,49% contre 0,30%). Ainsi, 
l’endommagement du film mince de tungstène pur survient pour un état de contraintes de 
compression très important (−1,7 ± 0,4 GPa) contrairement au composite W/Cu (−0,4 ± 0,4 
GPa). Ce dernier peut donc supporter des contraintes appliquées considérables de l’ordre de +2,9 
GPa en déformation élastique alors que le tungstène pur atteint sa limite d’élasticité pour une 
contrainte appliquée bien plus faible de +1,3 GPa environ. Cette différence de comportement 
entre les deux échantillons n’est pas anodine dans la mesure où elle met en évidence l’influence 
de la microstructure sur les propriétés mécaniques des matériaux. En effet, l’état de contraintes 
résiduelles initial et la microstructure ne sont pas identiques dans les deux échantillons. Ainsi, la 
présence de la phase β au sein du film mince de tungstène pur peut influencer de façon 
significative le comportement mécanique global du film mince de W et paraît être le facteur le 
plus important pour expliquer cette différence. Les propriétés mécaniques de la phase β ont été 
très peu étudiées et  les données sont donc très rares dans la littérature. Toutefois, il est 
communément admis que les deux phases α et β du tungstène présentent des propriétés 
physiques et mécaniques très différentes et que la présence de la phase β peut avoir des effets 
néfastes sur le comportement mécanique global du film mince de tungstène pur. Une analyse 
poussée des déformations dans la phase β-W au cours de la traction permet de révéler que celle-
ci passe en tension bien avant la fissuration observée au travers de l’évolution des déformations 
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dans la phase α-W. La figure IV.15 montre très clairement cet effet qui renforce le rôle néfaste 






























Figure IV.15 : Courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ à Φ=0° pour la famille de plans β-W {321} au sein des cristallites de W 
constituant le composite W/Cu [3 nm / 1 nm] ×38. Seuls trois chargements équi-bi-axiaux sont présentés. Les 
droites en traits continus représentent l’ajustement linéaire des points expérimentaux. 
 
Ainsi, Parreira et al. [PCC06] ont caractérisé des films minces de tungstène pur en 
fonction de la teneur en oxygène dans les films. En particulier, ils ont observé que pour de 
faibles concentrations (at. %) en oxygène, le film est exclusivement formé de la phase α 
correspondant à la dureté la plus élevée (entre 20 et 25 GPa). L’augmentation de la teneur en 
oxygène (jusqu’à 20 at. %) dans le film entraîne la formation de la phase β et une diminution de 
la dureté du film à 17 GPa. Le module d’Young du film diminue aussi lorsque la teneur en 
oxygène augmente. En particulier, un film composé de la phase α seule présente un module 
d’Young très élevé (450 GPa) contrairement à un film contenant en proportion non négligeable 
la phase β (E ∼ 300 GPa). Ces résultats sont en bon accord avec d’autres études [LBB99, 
MSAG05]. En supposant que le coefficient de Poisson est identique pour les deux types de film, 
nous pouvons estimer la contrainte limite en déformation élastique en nous basant sur les 
résultats expérimentaux. Dans le cas d’un film de tungstène contenant de la phase α uniquement, 
une limite d’élasticité de 0,49% correspondrait à une contrainte limite de +3,1 GPa pour un 
module d’Young de 450 GPa (et ν = 0,28). La présence de la phase β au sein de la phase α fait 
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baisser cette limite d’élasticité à 0,30% ce qui correspond à une contrainte limite de 1,3 GPa si 
l’on prend un module d’Young de 300 GPa (et ν = 0,28). Ces valeurs sont en très bon accord 
avec les valeurs expérimentales obtenues (2,9 GPa et 1,3 GPa). Notons que ces valeurs sont à 
prendre avec précaution car les modules d’Young annoncées par Parreira et al. ont été 
déterminés par indentation et représentent donc une valeur moyenne sur le volume du film bi-
phasé. Dans notre cas, nous avons utilisé les coefficients d’élasticité du tungstène α massif (E = 












 α-W β-W Cu α-W Cu 
W 100706 -3,0 - -2,0 {110} {111} {100} - 0,30 - 
Cu 100707 - 0,1 0,3 - - {111} - 0,27 
W/Cu 100708 -3,3 - -1,9 {110} - - 0,49 - 
 
Tableau IV.5 : Récapitulatif des caractéristiques des trois échantillons en couches minces (W, Cu et W/Cu) étudiés 
sous déformation équi-bi-axiale. Les contraintes sont obtenues avec une erreur de 10%. 
 
Une étude récente [YXC+11] a montré que la résistance en compression du tungstène 
contenant un mélange des deux phases est deux fois moins élevée que celle du tungstène 
contenant la phase α-W seulement (780 contre 1480 MPa). En outre, des travaux ont montré 
[Ahn87] que la résistance électrique de la phase β-W est plus élevée que celle de la phase α-W. 
Il est clair que la présence de la phase β-W induit une détérioration des propriétés générales du 
film. L’effet des contraintes résiduelles est aussi très important. Cet effet peut être prononcé avec 
la présence de la phase β-W au sein du film de tungstène. Villain et al. [VGL+03] ont étudié 
l’effet de différents paramètres lors des dépôts de tungstène sur des substrats en polyimide. Ces 
auteurs rapportent que l’introduction de l’oxygène lors du dépôt de tungstène favorise et stabilise 
la formation de la phase β-W conduisant à une variation du volume du film. Cela peut générer de 
fortes contraintes dans le film et conduire à une mauvaise adhésion du film au substrat par la 
formation de craquelures. Dans la littérature, on attribue l’aspect fragile de la phase β-W à sa 
morphologie de croissance. En effet, on observe une croissance colonnaire de la phase β-W selon 
la normale à la surface au film conduisant à une microstructure poreuse [KMS+03] ce qui est en 
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accord avec l’observation d’une diminution de la densité du film lorsque cette phase existe 
[YXC+11]. Cependant, l’étude de Girault et al. semble montrer qu’il n’y a pas de porosité dans 
les échantillons élaborés par pulvérisation ionique [Gir08]. 
 
Le changement de pente observé sur les courbes dans le deuxième domaine de 
déformation signifie que la déformation appliquée par le substrat n’est plus transmise totalement 
au film. La baisse de la déformation élastique se traduit par la relaxation des contraintes dans le 
film qui est liée directement à l’endommagement du film. Les mécanismes pouvant expliquer 
cette observation sont la micro-plasticité à travers le mouvement de dislocations, le glissement 
des joints de grains, la diffusion aux joints de grain et l’apparition de microfissures. Dans le cas 
d’un matériau fragile (le tungstène ici), la diminution des contraintes (d’origine élastique pour 
nous) est principalement due à l’amorçage des craquelures dans le film [FHOS09, SLBM10]. Le 
développement des craquelures peut engendrer la décohésion du film à l’interface avec le 
substrat et la fragmentation du film où les parties adhérentes du film continuent à se déformer 
élastiquement comme le traduit l’évolution de la déformation dans le deuxième domaine. La 
déformation imposée par le substrat peut être aussi transmise aux joints de grains qui sont 
présents dans une proportion volumique importante au sein des films minces purs composés de 
grains nanocristallins et aux cristallites de Cu dans le cas du composite W/Cu.   
 
Le plateau qui apparaît dans le troisième domaine indique la saturation de la déformation 
élastique moyenne avec très certainement une compétition entre l’augmentation de la densité de 
fissures qui entraîne une relaxation localisée de la déformation et de la déformation élastique 
dans les zones adhérentes. Celles-ci s’équilibrent de manière irrégulière au cours de la traction 
(compensation mutuelle) d’où la légère dispersion des points expérimentaux sur le plateau. Dans 
ce troisième domaine, le film mince de W et le composite W/Cu présentent des comportements 
similaires avec une chute de la déformation élastique à 0,4 et 0,6% pour le film mince de W et le 
composite W/Cu respectivement. Ces seuils de déformation correspondent à une force appliquée 
de 115 N pour les deux échantillons. Ensuite, la déformation élastique remonte progressivement 
mais de façon négligeable jusqu’à saturation. Cela peut résulter de la saturation de la 
fragmentation du film comme cela est observé dans le cas des films minces fragiles supportés par 
des substrats compliants. Des craquelures ont été observées en traction uni-axiale des films 
minces de tantale [FHOS09] ou des films minces d’or [RBV+03] déposés sur substrats de 
polyimide. La formation de fissures dans la direction de traction associée à la relaxation des 
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contraintes (élastiques) induit le flambage du film dans la direction perpendiculaire à la direction 
de traction par le développement des contraintes de compression selon cette direction. Cela 
conduit à la fragmentation du film puis au délaminage pour de grandes déformations 
(macroscopiques) appliquées dépassant 5%. Par exemple, un film mince de Ta de 100 nm 
d’épaisseur et déposé sur le même type de substrat que le nôtre présente des fissures 
perpendiculaires à la direction de traction et distantes de ∼10 µm pour une déformation appliquée 
de 0,3%. Cependant, la baisse de la contrainte dans le film de Ta est observée à partir de ∼1% 
(∼0,7% pour un film de 200 nm). La saturation de la déformation élastique commence à ∼1,5% 
où la surface des films de Ta est formée de fragments rectangulaires d’une dizaine de µm². Ce 
seuil de déformation devient plus faible lorsque l’épaisseur du film augmente (∼1% pour 200 nm 
de Ta). Dans le cas de nos échantillons, le seuil de saturation de la déformation élastique est 
déterminé entre 0,6 et 0,8% de déformation appliquée ce qui est en bon accord avec les résultats 
de Frank et al. [FHOS09] même si leur étude correspondait à un cas de contraintes non équi-bi-
axiales.  
 
Lorsque les films sont soumis à des contraintes de traction équi-bi-axiales, la forme des 
endommagements dans les films est différente de ce qui est habituellement observé. Ainsi, des 
films minces d’oxyde de silicium déposés sur des substrats polymères (du poly-éthylène 
téréphtalate dit PET) se fragmentent par branchement des craquelures binaires formant un réseau 
de craquelures particulier [AL07]. L’initiation du branchement des craquelures est donnée pour 
une déformation (macroscopique) appliquée de l’ordre de 3%. La fragmentation du film 
augmente jusqu’à saturation du phénomène à 15% de déformation. La nature du substrat 
détermine aussi la forme de l’endommagement des films fragiles ou la densité de fissures 
[FGHS11]. Dans le cas du même type de film déposé sur des substrats de polypropylene ou de 
polyamide, le phénomène de fragmentation est similaire à celui des films sur substrats soumis à 
un chargement uni-axial [ALF03].  
 
Dans notre cas où les films sont soumis aussi à des contraintes équi-bi-axiales, la 
saturation de la déformation élastique des films de tungstène commence à un seuil de 
déformation beaucoup plus faible. L’observation par microscopie optique de la surface des 
dépôts post-mortem n’a pas révélé de fissures visibles à part quelques craquelures dont la 
concentration est plus importante sur les bords qu’au centre du film (figure IV.16). Cela 
s’explique par le gradient de contraintes et en particulier des contraintes très élevées près du 
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congé de l’éprouvette de traction comme observé par corrélation d’images numériques et prédit 
par les calculs par éléments finis (cf. chapitre III). Nous supposons alors que l’endommagement 
procède du même phénomène que celui observé par Frank et al. [FHOS09].  
 
Il est fort probable que les fissures se ferment après relâchement total de la force 
appliquée à l’échantillon à la fin de l’essai de traction ce qui ne permet pas ainsi de confirmer ou 
d’infirmer leur présence. N’ayant pas encore les moyens nécessaires pour suivre l’état de surface 
des films in-situ au cours de l’essai, des mesures par diffraction des rayons X ont été réalisées 
après déchargement des films. Les résultats montrent que les films reviennent à leur état initial 
de contraintes ce qui appuie notre hypothèse. La fermeture des fissures a aussi été observée par 




Figure IV.16 : Micrographie optique de la surface du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38 déposé sur une 
éprouvette cruciforme en Kapton après l’essai de traction. Les craquelures sont visibles en transmission. 
 
En ce qui concerne le film mince de cuivre, le comportement global est caractéristique 
d’un matériau ductile avec trois domaines de déformation. Le premier domaine est élastique 
linéaire avec une limite de l’ordre de 0,27%. Cette limite est très supérieure à celle observée par 
Hommel et al. [HK01] pour un film de cuivre déposé sur le même type de substrat que le nôtre 
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(Kapton avec 125 µm d’épaisseur) mais avec une épaisseur plus grande (1 µm). Ils trouvent par 
essai de traction uni-axiale, que le film se comporte de façon élastique linéaire jusqu’à 0,05%. Ils 
observent que la contrainte d’écoulement plastique déterminée à 0,1% et 0,5% de déformation 
plastique augmente en diminuant l’épaisseur du film (de 1 à 0,4 µm) mais aussi la taille des 
grains sans pouvoir séparer les contributions respectives des deux paramètres de façon claire car 
la variation de la taille des grains est directement liée à la variation de l’épaisseur. En général, 
des effets de taille sont évoqués pour expliquer l’augmentation de la limite d’élasticité lorsque la 
taille des systèmes est réduite. La dépendance de la limite d’élasticité en fonction de l’épaisseur 
a été aussi reportée par Yu et al. [YS04] sur des films minces de cuivre déposés sur Kapton. En 
particulier, ils déterminent eux aussi une contrainte d’écoulement à 0,2% de déformation 
plastique et trouvent une valeur de 910 MPa pour des films de cuivre de 200 nm d’épaisseur. En 
suivant ce critère (à 0,2%), nous obtenons une contrainte d’écoulement de 840 MPa. La valeur 
trouvée par Yu et al. [YS04] dans le cas des essais de traction uni-axiale est légèrement plus 
grande que celle que nous avons obtenue. La différence peut être liée à une différence de 
microstructure. De même, ils ne considèrent pas l’éventuelle présence de contraintes résiduelles 
à l’état initial.   
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Figure IV.17 : Evolution de la déformation élastique et de la largeur à mi-hauteur (FWHM) de la raie de Cu (220) à 
Ψ=0° en fonction de la déformation macroscopique appliquée sur le film mince de cuivre. 
 
L’initiation de la plasticité du film de cuivre est établie au début du deuxième domaine 
comme l’atteste le changement de pente observé sur les figures IV.12 et IV.13 (déviation par 
rapport à la droite de pente égale à 1). Dans ce deuxième domaine, la déformation élastique 
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continue d’augmenter reflétant des effets de durcissement comme le montre l’évolution de la 
largeur à mi-hauteur des pics de diffraction mesurée sur la raie (220) du cuivre utilisée pour 
extraire les déformations élastiques (figure IV.17). Dans le troisième domaine, la déformation 
élastique reste constante avec une légère diminution à la fin de l’essai alors que la largeur du pic 
augmente moins fortement avec la déformation macroscopique. 
 
L’augmentation de la largeur des pics avec la déformation est due à la multiplication des 
dislocations et/ou à la présence d’inhomogénéités de contraintes au sein du film de cuivre. En 
effet, la différence des propriétés élastiques ou plastiques des différents grains induit des 
incompatibilités de déformation aux joints de grains. Les contraintes induites peuvent alors être 
relaxées par nucléation de dislocations aux joints de grains ce qui explique l’augmentation de la 
densité de celles-ci.  
 
Il est à noter aussi que des effets de taille ont été rapportés pour des films minces de 
cuivre avec des épaisseurs inférieures à 400 nm où les mécanismes de déformation plastique sont 
différents de ce qui est généralement à une échelle plus grande. Gruber et al. [GBO+08] ont 
étudié l’évolution de la contrainte d’écoulement plastique de films minces de cuivre en fonction 
de l’épaisseur (allant de 30 jusqu’à 1000 nm). Ils observent que l’écoulement plastique devient 
de plus en plus important au fur et à mesure que l’épaisseur diminue. Entre 100 et 400 nm 
d’épaisseur, ils proposent à l’aide de modèles que la plasticité soit régie plutôt par la nucléation 
de dislocations partielles. Cet effet résulte de la proportion importante des interfaces et de joints 
de grains qui limitent le mouvement des dislocations. 
 
Les incompatibilités de déformation créées au sein du film peuvent aussi être induire 
l’amorçage des fissures. Cela peut être à l’origine de la légère baisse de la déformation élastique 
observée à la fin de l’essai de traction. Cependant, une étude en traction uni-axiale de la fracture 
des films minces de cuivre sur substrats en Kapton a révélé que la déformation critique 
(nécessaire à la nucléation des fissures) est de 9% pour des films de cuivre de 200 nm 
d’épaisseur [CHM12]. Dans notre cas, la déformation maximale appliquée ne dépasse pas 2%. 
En outre, aucune fissure n’a été observée à la fin de l’essai. L’hypothèse de la fissuration du film 
associée à la baisse de la déformation élastique n’est pas confirmée.    
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IV.4 Effet du ratio de chargement bi-axial sur le comportement 
mécanique de films minces nano-composites à dispersoïdes de cuivre 
W/Cu  
Nous nous focalisons dans cette partie sur l’étude de la limite d’élasticité du tungstène de 
nano-composites W/Cu en fonction du ratio de forces appliquées selon les deux branches de 
l’éprouvette cruciforme. Il s’agit donc de la phase α-W dans les nano-composites à dispersoïdes 
de cuivre W/Cu comprenant 38 périodes. En particulier, sept ratios de force ont été employés : 
les échantillons ont été soumis à sept chemins de chargement différents en maintenant une 
proportion fixe entre la force Faxe 1 appliquée selon l’axe 1 et la force Faxe 2 appliquée selon l’axe 
2. Nous définissons donc le ratio de force comme étant le rapport de ces deux forces :  
RF = Faxe 1 / Faxe 2  
Les ratios de force étudiés sont listés dans le tableau IV.6. Nous avons choisi d’appliquer la force 
la plus grande selon l’axe 2. La force selon l’axe 1 est alors déterminée à partir du ratio RF. 
Différents chemins de chargement ont été appliqués au composite film/substrat avec une force 
moyenne Faxe 2 s’étendant sur un domaine allant de 14 à 150-180 N. Un schéma de l’ensemble 
des chemins de chargement suivis est donné sur la figure IV.18. Pour déterminer les 
déformations du film dans le plan avec précision, les mesures par diffraction des rayons X ont 
été réalisées sur la famille de plans α-W {211} en utilisant 14 angles Ψ selon les deux directions 
azimutales colinéaires aux axes de traction (Φ=0° et Φ=90°) contrairement aux expériences 
présentées dans la partie IV.3 où seule une direction a été étudiée. Les résultats présentés ici sont 
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Tableau IV.6 : Récapitulatif des échantillons étudiés et des ratios de force appliqués (RF = Faxe 1/Faxe 2). Les 
incertitudes sont estimées à deux fois l’écart-type. 
  
Les déformations élastiques mesurées par DRX sont par la suite confrontées aux 
déformations macroscopiques déterminées par corrélation d’images numériques selon la 
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méthode adoptée dans la partie précédente. La limite d’élasticité est déterminée selon le même 
critère défini précédemment. Ensuite, la contrainte à différents seuils (0,02%, 0,1% et 0,2%) de 
la déformation macroscopique appliquée sera déterminée. Ces résultats seront confrontés à des 






























Figure IV.18 : Chemins de chargements appliqués selon les deux directions de traction correspondants à 7 ratios de 
force. L’axe 1 correspond à la direction 1-3 et l’axe 2 correspond à la direction 2-4. 
 
IV.4.1 Résultats expérimentaux 
L’analyse des mesures DRX étant identique pour tous les échantillons, nous présentons 
ici une illustration de la méthode des sin²Ψ sur un cas particulier de chargement non équi-bi-
axial avec le ratio de force RF = 0,50. Les détails pour les autres ratios sont donnés dans l’annexe 
1. La figure IV.19 montre les courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ obtenues pour la famille de plans α-W 
{211} à chaque chargement appliqué correspondant au ratio de force RF = 0,50. Cette figure 
illustre l’effet du coefficient de Poisson sur l’évolution de la contrainte totale dans les cristallites 
de α-W pendant l’essai de traction. Initialement, les cristallites de α-W sont en état de 
contraintes de compression équi-bi-axiales. Lors du chargement, la contrainte totale selon la 
direction la plus sollicitée (axe 2) augmente de façon significative jusqu’à atteindre des 
contraintes de tension (la pente des droites ln (1/sinθ) – sin²Ψ est alors positive). En revanche, la 
contrainte totale selon l’autre direction qui lui est perpendiculaire (axe 1) est de plus en plus 
compressive lorsque le chargement appliqué augmente.  
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La figure IV.20 montre la déformation élastique en fonction de sin²Ψ obtenues à partir 
des courbes de la figure IV.19 correspondant au même ratio de force (RF = 0,50). Nous pouvons 
de même constater l’effet du coefficient de Poisson sur l’évolution de la déformation au sein des 
cristallites de W ayant des orientations différentes. En effet, la déformation est soit négative soit 
positive suivant la direction de mesure analysée. Il est à noter que la déformation mesurée pour 
les familles de plans des cristallites d’orientation particulière (sin²Ψ = 0,29 à Φ = 0° et sin²Ψ = 
0,78 à Φ = 90°) est nulle indiquant la conservation  du paramètre de maille libre de contrainte. 
Cette direction particulière de déformation nulle correspond au point de croisement des droites 
comme cela est illustré sur la figure IV.20. Il est à noter que désormais le point d’intersection est 
différent d’une direction à l’autre du fait de la différence des forces appliquées selon ces deux 
directions (ratio de force différent de 1). Signalons qu’à partir d’une force donnée (Faxe 2 ~ 102 
N), les courbes ε - sin²Ψ ne passent plus par ce point de croisement et sont décalées par rapport à 
celui-ci. En outre, la pente des droites change peu à partir de cette force. Cela résulte de la 
saturation de la contrainte au sein des cristallites de tungstène. Dans ce domaine, la déformation 
n’est plus purement élastique et les conditions d’intersection sont modifiées comme observé 
expérimentalement.   
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Figure IV.19 : Courbes ln (1/sinθ) – sin²Ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des cristallites de W du 
composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 37 chargements non équi-bi-axiaux (la force Faxe 2 
s’étend de 14 N jusqu’à 160 N). (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les ajustements linéaires des points 
expérimentaux. 
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Figure IV.20 : Déformation élastique en fonction de sin²Ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 37 chargements non équi-bi-
axiaux (la force Faxe2 s’étend de 14 N jusqu’à 160 N). (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les ajustements 
linéaires des points expérimentaux. L’encart de chaque image présente les courbes correspondant aux 8 premiers 
chargements.  
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La déformation élastique a été déterminée à partir des courbes ε - sin²Ψ en prenant 
comme état de référence le premier chargement (Faxe 1 = Faxe 2 ≈ 14 N). Les déformations 
déterminées par DRX et CIN sont ensuite tracées en fonction de la force appliquée. De même, 
nous avons tracé la déformation élastique du film en fonction de la déformation macroscopique 
du substrat permettant de déterminer la limite d’élasticité suivant le critère défini précédemment. 
Les figures IV.21 et IV.22 donnent l’ensemble des résultats pour les ratios de force étudiés. 
 
Nous pouvons distinguer différents domaines de déformation dont l’étendue dépend du 
ratio de force appliquée. En effet, la limite de chaque domaine varie dès que le ratio de force est 
différent de 1. Ceci est très visible pour la composante de déformation ε1 correspondant à la 
branche la moins sollicitée (axe 1). Selon cette direction, la force appliquée est tellement faible 
(effet de ratio) que la limite du premier domaine élastique peut être rapidement atteinte. Le 
premier domaine correspond au domaine élastique linéaire où la déformation élastique dans le 
film augmente en suivant la déformation macroscopique du substrat. Selon le ratio de force 
appliqué, nous observons deux ou trois domaines de déformation selon la branche la moins 
sollicitée. 
 
En ce qui concerne l’essai équi-bi-axial (ratio RF = 1), nous distinguons trois domaines de 
déformation identiques pour les deux composantes de déformation dans le plan. La définition de 
ces domaines est la même que celle faite dans la partie précédente pour le composite W/Cu 
soumis à un chargement équi-bi-axial. Dans le premier domaine, les cristallites de W se 
déforment de façon linéaire élastique en suivant la déformation du substrat jusqu’à ~ 0,5%. Cette 
limite correspond à une force appliquée de ~ 80 N. Dans le deuxième domaine, le comportement 
du film s’éloigne de celui du substrat (figure IV.21). Ceci est détecté aussi avec le changement 
de pente sur la figure IV.22 (déviation des courbes de la droite de pente égale à 1). Le deuxième 
domaine de déformation s’étend de 80 N jusqu’à 110 N. Le troisième domaine correspond à la 
saturation de la déformation élastique qui reste quasiment constante jusqu’à la fin de l’essai. 
 
Lorsque le chargement appliqué s’écarte d’un chargement équi-bi-axial, la déformation 
obtenue sur la branche la moins sollicitée est le résultat de deux effets : l’effet de ratio et l’effet 
Poisson qui sont intiment corrélés. Etant donné que la force appliquée selon l’axe 2 est 
maintenue identique pour tous les ratios, la plage de force appliquée selon l’axe 1 devient de plus 
en plus restreinte à mesure que le ratio diminue (figure IV.18). La déformation résultante selon 
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l’axe 1 devient alors de plus en plus petite subissant en même temps la déformation selon l’autre 
direction (effet Poisson). Il s’ensuit que le domaine III correspondant au plateau de déformation 
peut ne pas exister et l’étendue des autres domaines devient différente d’un ratio à l’autre. Dans 
ce cas, nous trouvons que la limite d’élasticité (limite du domaine I) pour la composante de 
déformation ε1 diminue de 0,40 jusqu’à 0,10% lorsque le ratio de force diminue de 0,90 à 0,50 
alors que la limite d’élasticité de la déformation selon l’axe 2 (composante ε2) varie peu dans ce 
domaine de ratio avec une déformation moyenne de l’ordre de 0,55%. La définition de chacun 
des trois domaines de déformation pour la composante de déformation ε2 est la même que celle 
appliquée pour le ratio 1. En revanche, seuls deux domaines ont été mis en évidence pour la 
composante de déformation ε1 s’apparentant aux deux premiers domaines de déformation de 
l’autre composante ε2.  
 
    Les ratios de force 0,33 et 0,20 sont des cas très particuliers car ils mettent en jeu des 
déformations négatives selon la direction la moins sollicitée (axe 1). En outre, la limite 
d’élasticité obtenue selon l’axe 2 pour ces deux ratios devient très grande pour atteindre 0,78% et 
0,85% pour les ratios 0,33 et 0,20 respectivement. Trois domaines de déformations ont été mis 
en évidence pour la déformation selon l’axe 2 comme pour les autres ratios. La limite d’élasticité 
selon l’axe 1 est de −0,22 et −0,40% pour les ratios 0,33 et 0,20 respectivement. En ce qui 
concerne la déformation selon cet axe, seuls deux domaines de déformations ont été mis en 
évidence pour le ratio 0,33 alors que trois domaines de déformation distincts sont visibles pour le 
ratio 0,20. Cette fois-ci, l’étendue du premier domaine de déformation est différente de celle 
obtenue pour les autres ratios. En effet, la limite du premier domaine est atteinte à 70-80 N pour 
tous les ratios sauf 0,33 et 0,20 où les limites obtenues correspondent à 60 et 36 N 
respectivement. 
 
  Il est intéressant de remarquer qu’en diminuant le ratio, la déformation obtenue selon 
l’axe 1 décroît en basculant en déformation négative. On doit s’attendre à un passage par une 
déformation nulle correspondant à un ratio de force particulier d’une valeur comprise entre 0,33 
et 0,50 comme le laisse prévoir l’évolution de la déformation sur les figures IV.21 et IV.22. 
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Figure IV.21 : Déformation élastique du nano-composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38 déposé sur Kapton mesurée 
par DRX et déformation macroscopique calculée par CIN en fonction de la force appliquée pour différents ratios de 
force (RF entre 0,20 et 1,00) selon les deux directions de traction : axe 1 en bleu et axe 2 en rouge. Les symboles 
vides correspondent aux données issues des calculs CIN et les symboles pleins correspondent aux mesures DRX.  
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Figure IV.22 : Déformation élastique du nano-composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38 déposé sur Kapton mesurée 
par DRX en fonction de la déformation macroscopique calculée par CIN selon les deux directions de traction pour 
différents ratios de force (RF entre 0,20 et 1,00). La droite en trait continu est de pente égale à un. 
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 Les résultats obtenus sont synthétisés sur la figure IV.23 donnant la limite d’élasticité 
déterminée (à 0,02%) en fonction du ratio de force appliqué. En résumé, la direction la plus 
sollicitée (axe 2) présente une limite de déformation élastique variant sur la plus large plage alors 
que selon l’autre direction une plage de limite d’élasticité plus petite est obtenue. La limite 
d’élasticité de la déformation selon l’axe 2 varie très peu lorsque le ratio de force diminue de 
1,00 à 0,50. Ensuite, elle augmente pour un ratio inférieur à 0,50. Selon l’axe 1, la limite 
d’élasticité décroît de façon significative quand le ratio de force devient de plus en plus faible. 
En particulier, la déformation est négative en deçà de RF = 0,50. Un point singulier est prévu 
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Figure IV.23 : Limite d’élasticité du nano-composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38 déposé sur Kapton en fonction du 
ratio de force RF. Les barres d’incertitudes verticales sont de même taille que les symboles. Les courbes en pointillés 
sont de tendances. 
 
La figure IV.24 introduit les courbes contraintes – déformations obtenues pour 
l’ensemble des ratios appliqués où la contrainte a été déterminée à partir des mesures de DRX 
dans le film alors que la déformation a été calculée par CIN à partir des mesures effectuées sur le 
substrat. Le tableau IV.7 donne les ratios de contraintes et de déformations correspondant à 
chaque ratio de force appliqué. L’évolution de la contrainte dans les cristallites α-W est 
présentée pour les deux directions de mesure sur la figure IV.24. De même, la déformation 
correspondant à chacune des directions est présentée avec un maximum de déformation qui varie 
entre 1,5 et 2,5% selon l’axe 2 et entre −0,8 et 1,2% selon l’axe 1. Le comportement général des 
cristallites α-W selon l’axe 2 est approximativement identique pour tous les ratios. Tout d’abord, 
la contrainte augmente de façon linéaire puis subit une légère baisse et devient constante jusqu’à 
la fin de l’essai. Pour tous les ratios, un plateau en contrainte est mis en évidence jusqu’à la 
Elasticité et endommagement de nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu en couches 




déformation maximale appliquée. En revanche, l’évolution de la contrainte est différente selon 
l’axe 1 pour tous les ratios sauf le ratio 1 (essai équi-bi-axial). En effet, la contrainte σ1 selon cet 
axe est de plus en plus faible lorsque le ratio diminue. Tout d’abord, la contrainte augmente de 
façon linéaire en étant inférieure à la contrainte σ2 selon l’axe 2. Le début de la courbe 
contrainte-déformation dans ce domaine évolue d’une façon particulière avec le ratio appliqué. 
Cette évolution peut être assimilée à une rotation dans le sens des aiguilles d’une montre lorsque 
le ratio décroît. Ensuite, un deuxième domaine est mis en évidence et correspond à un 
changement de pente de la courbe contrainte-déformation. L’évolution de la contrainte dans ce 
domaine est toujours croissante pour les ratios compris entre 0,50 et 0,90. Une chute brutale de la 
contrainte est observée lorsque le ratio appliqué est inférieur à 0,50 (ratios de force 0,33 et 0,20). 
Cela peut être attribué à la multiplication des fissures entraînant la relaxation de la contrainte 
selon cette direction. L’évolution de la contrainte σ1 révèle un troisième domaine (plateau en 
contrainte) pour le ratio 0,20. Ce troisième domaine n’est pas visible pour les autres ratios (qui 
sont différents de 1) à cause probablement de la faible déformation appliquée selon cet axe.  
    
Ratio de force RF  Ratio de contrainte Rσ Ratio de déformation Rε  
1,00 ± 0,02 
0,90 ± 0,03 
0,80 ± 0,04 
0,64 ± 0,03 
0,50 ± 0,03 
0,33 ± 0,01 
0,20 ± 0,02 
0,99 ± 0,05 
0,86 ± 0,07 
0,68 ± 0,06 
0,63 ± 0,06 
0,43 ± 0,05 
0,23 ± 0,06 
−0,05 ± 0,05 
0,88 ± 0,05 
0,62 ± 0,02 
0,44 ± 0,04 
0,35 ± 0,02 
0,12 ± 0,02 
−0,20 ± 0,06 
−0,36 ± 0,08 
 
Tableau IV.7 : Ratios de contrainte (Rσ = σ1/σ2) et ratios de déformation (Rε = ε1/ε2) correspondants aux ratios de 
force appliqués (RF = Faxe 1/Faxe 2). Les incertitudes sont estimées à deux fois l’écart-type calculé à partir des données 
expérimentales. 
 
Il est intéressant de souligner l’évolution particulière de la contrainte σ1 (axe 1) pour les 
ratios de force 0,20 et 0,33 (en particulier dans le domaine I). En effet, nous constatons qu’en 
augmentant la contrainte appliquée, la déformation induite est négative et augmente en valeur 
absolue pour ces deux ratios. Cela semble contre-intuitif mais s’explique par l’effet Poisson.  
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Figure IV.24 : Courbes contraintes – déformations du nano-composite W/Cu [3 nm / 1nm] × 38 déposé sur Kapton 
pour différents ratios de force (RF entre 0,20 et 1,00). Les contraintes principales (totales) ont été déterminées à 
partir des mesures de DRX dans les cristallites de tungstène. Les déformations principales sont les déformations 
macroscopiques du substrat de Kapton calculées par CIN dans les deux directions de traction. 
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Pour cela, nous allons déterminer l’évolution de la déformation hors plan (composante de 
déformation ε3). En se basant sur les équations (IV.5) et (IV.9) déduites de la loi de Hooke, nous 
pouvons écrire : 








=ε−ε   (IV.10) 





=ε   (IV.11) 
Ces équations sont valables seulement dans le domaine élastique mais nous permettent de 
constater que l’application des contraintes positives (de traction) engendre une déformation hors 
plan ε3 négative et plus grande en valeur absolue que la composante de déformation plane ε1 qui 
est aussi négative lorsque le ratio de force appliquée devient faible. L’ordonnée à l’origine des 
courbes ε - sin²Ψ représente la déformation élastique hors plan du film (équation (IV.11)). 
L’évolution des trois déformations principales en fonction de la force appliquée est donnée sur la 
figure IV.25 pour le ratio de force 0,33.  

































Figure IV.25 : Déformations élastiques du nano-composite W/Cu [3 nm / 1nm] × 38 déposé sur Kapton mesurées 
par DRX en fonction de la force appliquée dans le cas du ratio de force 0,33. Les trois composantes de déformation 
principales sont présentées. La déformation hors plan ε3 a été calculée à partir de la moyenne des mesures DRX à 
Φ=0° et à Φ=90°. La force appliquée donnée pour représenter l’évolution de ε3 est la moyenne des forces appliquées 
selon les axes 1 et 2. 
 
Comme montré sur cette figure, nous constatons que la déformation hors plan est plus grande en 
valeur absolue que la déformation dans le plan obtenue selon l’axe 1. Le chargement bi-axial 
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contrôlé selon les deux axes de traction avec un tel ratio conduit par effet Poisson à une 
déformation négative selon l’axe le moins sollicité alors que la contrainte appliquée est positive. 
Ce raisonnement est aussi valable pour le ratio 0,20 même si l’effet est moins visible. 
 
Sur les courbes contraintes – déformations de la figure IV.24, nous avons présenté les 
contraintes totales (résiduelles + appliquées) en fonction des déformations appliquées où pour 
chaque ratio le premier point sur les courbes représentent l’état de contraintes résiduelles équi-bi-
axiales de chaque échantillon. Les contraintes appliquées sont calculées en soustrayant les 
contraintes totales aux contraintes résiduelles et les courbes sont ensuite décalées par rapport à 
l’état initial de contraintes résiduelles. Ainsi, nous pouvons effectuer une comparaison directe 
des résultats sur l’ensemble des ratios. Selon l’axe 1, la déformation maximale décroît de 1,2% 
jusqu’à −0,8% ce qui complique la détermination de la contrainte à 0,2% de déformation pour les 
ratios de force entre 0,80 et 0,20. Cependant, la contrainte à 0,1% de déformation a pu être 
déterminée pour tous les ratios. Dans le cas des ratios mettant en jeu des déformations négatives, 
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Figure IV.26 : Comparaison entre la contrainte à 0,1% et celle à 0,2% de déformation du film en nano-composite 
W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38 déposé sur Kapton. La contrainte limite à 0,2% de déformation selon l’axe 1 n’a pas pu 
être déterminée pour les ratios 0,50 et 0,64.  
 
Les résultats obtenus selon chacun des deux axes principaux sont similaires entre eux 
(figure IV.26). En outre, l’évolution de la contrainte limite en fonction du ratio est la même que 
celle obtenue pour la limite d’élasticité (figure IV.23). Toutefois, une variation très faible de la 
contrainte (à 0,1 ou 0,2%) est observée selon l’axe 2. Une baisse est même notée pour les ratios 
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0,50 et 0,64. Notons sur la figure IV.24 pour le ratio 0,50 une baisse relativement importante de 
la contrainte appliquée une fois franchie la limite d’élasticité, ce phénomène étant moins 
prononcé pour les autres ratios. La relaxation des contraintes élevée pour ce ratio peut 
s’expliquer par une propagation de fissures plus élevée que pour les autres ratios. La contrainte 
(à 0,1 ou 0,2%) selon l’axe 1 diminue drastiquement en diminuant le ratio de force. Il est à 
souligner qu’un état de contraintes équi-bi-axiales est favorable pour retarder l’endommagement 
du matériau.  
 
IV.4.2 Critères d’endommagement 
Dans ce qui suit, nous allons comparer les résultats obtenus aux deux principaux critères 
d’endommagement spécifiques aux matériaux isotropes : le critère de von Mises (plasticité) et le 
critère de Rankine (rupture fragile). La figure IV.27 montre les critères appliqués au 
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Figure IV.27 : Comparaison des contraintes à 0,1 et à 0,02% du nano-composite W/Cu [3 nm / 1nm] × 38 déposé 
sur Kapton aux critères d’endommagement dans le plan des contraintes principales (σ1, σ2). Seulement le quart de 
la surface est représenté. La courbe en traits continus représente le critère de plasticité de Von Mises et les lignes en 
traits discontinus représentent les limites de la surface de charge données par le critère de rupture de Rankine. 
  
Un meilleur accord avec le critère de rupture de Rankine est obtenu. Cela semble donc en 
faveur du comportement fragile du matériau où l’endommagement intervient principalement par 
initiation et propagation des fissures comme discuté dans la partie IV.3. Aucune différence 
significative n’a été obtenue entre les résultats à 0,1 et 0,2%. En revanche, la contrainte à 0,02 % 
montre un écart non négligeable du modèle de Rankine pour un ratio inférieur ou égal à 0,50. Il 
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est fort probable que le mode de rupture est complexe dans ces cas de chargement non équi-bi-
axial alors que le modèle de Rankine ne tient pas compte des interactions qui peuvent exister 
entre les différentes formes de rupture. En particulier, le critère de Rankine considère l’amorçage 
des fissures uniquement en mode I. Dans le cas d’un chargement équi-bi-axial, la propagation 
des fissures se fait principalement en mode I étant donné que le cisaillement est négligeable dans 
ce cas de chargement. Cependant, lorsque les contraintes appliquées deviennent non équi-bi-
axiales, la propagation des fissures est considérée s’effectuer en mode mixte (mode I + II) 
[Tho90, Pau95, WNL+11]. En outre, la densité et la forme des fissures sont directement liées aux 
conditions de chargement [BC11, CBC+11]. En particulier, la déformation selon l’axe 1 est très 
faible (proche de zéro voire négative) dans le cas d’un ratio de force inférieur ou égal à 0,5. Cette 
forte dissymétrie de déformation peut engendrer un délaminage du film par flambage selon l’axe 
1 alors que des fissures se développent selon l’axe 2. L’endommagement du film semble par 
contre être différent lorsque le ratio de force appliquée est supérieur à 0,50. Etant donné que les 
déformations appliquées sont positives, l’endommagement du film doit s’effectuer par 
développement des micro-fissures conduisant à la décohésion du film.  
 
IV.5 Conclusion  
Nous avons abordé dans ce chapitre l’étude du comportement mécanique sous 
chargement bi-axial contrôlé des films minces métalliques supportés par des substrats souples. 
Le système choisi est celui de nano-composites W/Cu déposés sur substrat en Kapton. En 
première partie, nous nous sommes intéressés à la co-déformation du film mince et du substrat 
dans le domaine de déformation élastique. En particulier, différents chargements (équi-bi-axiaux 
ou non) ont été appliquées. Nous avons mis en évidence grâce aux techniques de mesure 
employées que la déformation est intégralement transmise à l’interface film-substrat.  
 
En deuxième partie, l’étude a été étendue au-delà du domaine élastique sous chargement 
équi-bi-axial uniquement. L’objectif était de comparer les comportements mécaniques de trois 
échantillons en film mince : de tungstène, de cuivre et de nano-composite W/Cu. Nous avons mis 
en évidence la présence de trois domaines de déformation correspondant à des mécanismes 
différents de déformation.  
I- Le premier domaine où la déformation du substrat est intégralement transmise au film 
mince correspond à un comportement élastique linéaire du film mince.  
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II- Dans le deuxième domaine, la déformation élastique continue à augmenter dans les 
grains du film mince mais en étant inférieure à la déformation du substrat. Les trois mécanismes 
pouvant expliquer cette observation sont : 
a. la plasticité induite par le mouvement des dislocations ou par la diffusion aux joints 
de grains, 
b. le glissement des joints de grains, 
c. l’amorçage des microfissures.   
 
Si nous ne pouvons trancher sur les deux premiers mécanismes (a et b), l’amorçage des 
microfissures dans le domaine II semble le plus probable vu l’augmentation de la densité de 
fissures invoquée dans le domaine III. En effet, ce troisième domaine est caractérisé par 
l’augmentation de la densité des fissures visibles au microscope optique à partir de 120 N 
environ (soit ∼ 1% en déformation) pour les films minces de W et du nano-composite W/Cu. En 
revanche, le film mince de cuivre présente un comportement plastique dans le domaine II et dans 
le domaine III. La limite d’élasticité de chacun de ces échantillons a été déterminée comme étant 
la limite du premier domaine où la déformation du film est égale à celle du substrat. L’analyse 
des résultats a montré un comportement similaire des films minces de W et W/Cu, ce dernier 
montrant une limite d’élasticité supérieure (0,49% contre 0,30%). En ce qui concerne le film 
mince de cuivre, le comportement global est caractéristique d’un matériau ductile avec une 
limite d’élasticité de l’ordre de 0,27%. Ces valeurs relativement élevées de limite d’élasticité 
dans le W et le W/Cu sont clairement attribuées à un état de contraintes résiduelles de 
compression important et non à une propriété intrinsèque du film supporté par le polyimide dont 
la taille des grains est de quelques nanomètres. Par contre, la limite d’élasticité élevée du film 
mince de cuivre est une propriété intrinsèque du film (celui-ci ne présentant pas de contrainte 
résiduelle). Le plateau de déformation élastique (domaine III) observé pour les trois films n’a pas 
la même origine : le film de cuivre est purement plastique et on a donc une saturation de la 
déformation élastique alors que dans le cas des films de tungstène, le plateau résulte d’une 
compétition entre l’augmentation de la déformation élastique et de la densité de fissures.  
 
Dans une troisième partie, nous avons analysé l’influence du taux de bi-axialité sur la 
limite d’élasticité du tungstène nano-structuré. Différents ratios de force ont été étudiés et 
certains critères d’endommagement ont été comparés aux résultats expérimentaux. L’analyse a 
permis de mettre en évidence que le comportement du tungstène nano-structuré est de type 
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fragile. En effet, le film mince suit un critère de rupture dès la fin du domaine élastique 
(transition domaines I - II). Ceci renforce l’hypothèse de l’apparition de microfissures dès le 
début du domaine II évoqué dans le paragraphe précédent. La contrainte limite à 0,02 % obtenue 
pour le film mince de tungstène nano-structuré est de l’ordre de 2,8 GPa. Cette valeur est très 
élevée en le comparant à la contrainte de résistance à la traction dans le tungstène massif qui est 
de l’ordre de 980 MPa. Cette propriété est attribuée à la microstructure particulière des matériaux 
nano-structurés. Les films minces supportés par substrat polyimide sont aussi connus pour avoir 
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Conclusion générale et perspectives 
 
L’étude présentée dans ce manuscrit a été consacrée à la description du comportement 
mécanique de films minces métalliques polycristallins supportés par des substrats en polyimide 
et déformés de manière bi-axiale contrôlée. En effet, lors de leur utilisation, ces systèmes en 
couches minces sont soumis à des états de contraintes mécaniques complexes et il est donc 
nécessaire de reproduire en laboratoire des conditions d’essais proches de la réalité. Ainsi, nous 
avons mis à profit une machine de traction bi-axiale dédiée aux essais in situ sous rayonnement 
X sur la ligne de lumière DiffAbs de la source synchrotron française SOLEIL. En effet, la 
diffraction des rayons X est une technique de choix pour étudier les déformations en lien avec la 
microstructure dans ces systèmes multiphasés ayants de faibles volumes de matière. La 
microstructure des films minces a une influence importante sur le comportement mécanique de 
ces films lorsque la taille des grains est réduite à une échelle nanométrique. La maîtrise de tous 
ces éléments est donc d’un intérêt majeur dans la compréhension des propriétés mécaniques de 
films minces nano-structurés.  
 
Cette étude concerne des nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu. Leur 
comportement a été comparé à des films minces purs de W et de Cu aussi supportés par substrats 
polyimide (Kapton). Nous montrons que les différences de réponse mécanique sont fortement 
liées aux différences structurales. La technique de dépôt par pulvérisation ionique employée 
permet de bien contrôler la microstructure des films. En particulier, la nano-structuration du 
tungstène a été contrôlée grâce à un dépôt séquentiel des deux matériaux W et Cu. Ainsi, la taille 
des cristallites aussi bien que la texture cristallographique du tungstène sont maîtrisées. Le choix 
de ces deux matériaux a été dicté par la volonté de minimiser des effets de mélange aux 
interfaces du fait que le W et le Cu sont immiscibles à l’équilibre thermodynamique. Les 
techniques de caractérisation mises en œuvre, utilisant principalement le rayonnement X, ont 
permis de mettre en évidence une différence de microstructure entre les différents échantillons. 
En particulier, la phase α-W dans les nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu présente 
une texture de fibre d’axe [110] qui est couramment rencontrée pour un matériau de structure 
cubique centré déposé par pulvérisation ionique. Cependant, la phase α-W du film mince de W 
pur développe une deuxième composante de texture {111} de proportion importante par rapport 
à la composante de texture {110}. L’orientation de croissance [111] est généralement développée 
lors du dépôt de matériaux de structure cubique à faces centrées alors que le tungstène est un 




matériau de structure cubique centré. La composante de texture {111} dans le W disparaît 
lorsque la quantité de cuivre déposée atteint un seuil en épaisseur apparente de à 0,6 nm. Ainsi, 
nous avons choisi d’étudier le système W/Cu [3 nm /1 nm]. Nous avons aussi mis en évidence la 
présence de la phase β-W dans le film mince de W pur alors qu’elle est inexistante dans les 
nano-composites à dispersoïdes de cuivre. Cette différence de microstructure s’explique fort 
probablement par la présence d’un mélange chimique aux interfaces qui peut modifier les 
énergies de surface et ainsi influencer la croissance selon des orientations préférentielles 
données. Ce constat est corroboré par une analyse par spectroscopie EXAFS au seuil K du cuivre 
qui a permis de mettre en évidence la présence de cuivre en solution solide dans le tungstène. Par 
ailleurs, l’étude des nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu par la technique de 
diffusion centrale en incidence rasante (GISAXS en anglais) a révélé une discontinuité dans le 
plan des couches de cuivre. La quantité de cuivre déposée s’organise sous forme d’agrégats 
dispersés dans une matrice de tungstène nanocristallin d’où l’appellation nano-composite à 
dispersoïdes de cuivre.      
     
L’atout principal de l’étude mécanique réside dans l’association de deux techniques in 
situ lors d’un essai de traction bi-axial permettant de caractériser les composites à deux échelles 
différentes : à l’échelle microscopique par diffraction des rayons X (déformation du film mince) 
et à l’échelle macroscopique par la technique de corrélation d’images numériques (déformation 
du substrat polyimide). Le chargement bi-axial est réalisé sur des éprouvettes de Kapton® 
découpées en forme de croix, les films minces étant déposés au centre de celles-ci. Les 
dimensions optimales des éprouvettes ont été préalablement déterminées à l’aide d’une étude par 
éléments finis afin d’obtenir des contraintes homogènes au centre de celles-ci. Une grande partie 
de ce travail a été consacrée à la mise en place de la procédure de mesures. Tout d’abord, 
plusieurs essais hors faisceau RX sur la machine bi-axiale ont été effectués dans le but de 
maîtriser le pilotage de la machine et en particulier des moteurs actionnant les mors. Par ailleurs, 
nous avons participé au développement d’un détecteur à pixels hybrides XPAD utilisé pour 
enregistrer les diagrammes de diffraction des rayons X. Des essais préliminaires sur des nano-
composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu dans le domaine de déformation élastique ont permis 
ensuite de valider notre procédure de mesure. Nous avons aussi démontré que la déformation est 
intégralement transmise à l’interface film-substrat pour des déformations de faibles amplitudes. 
Ceci montre que le film élaboré par pulvérisation ionique adhère parfaitement au substrat sans 
qu’une couche d’adhésion ne soit déposée ou que le substrat ne subisse un traitement de surface. 
 




L’approche multi-échelle pour les mesures a été appliquée au-delà du domaine élastique 
pour déterminer la limite d’élasticité des films minces. Nous avons défini un critère selon lequel 
la limite d’élasticité est le point de divergence à 0,02% entre la déformation élastique du film 
mince (mesurée par DRX) et la déformation macroscopique du substrat (mesurée par CIN). Tout 
d’abord, nous avons comparé les comportements mécaniques de trois échantillons en film 
mince : de tungstène pur, de cuivre pur et de nano-composite W/Cu. Nous avons mis en évidence 
la présence de trois domaines de déformation correspondant à des mécanismes différents de la 
déformation. Le premier domaine où la déformation du substrat est intégralement transmise au 
film mince correspond à un comportement élastique linéaire du film mince. Dans le deuxième 
domaine, la déformation élastique continue à augmenter dans les grains du film mince mais en 
étant inférieure à la déformation du substrat. Les trois mécanismes pouvant expliquer cette 
observation sont : 
d. la plasticité induite par le mouvement des dislocations ou par la diffusion aux joints 
de grains, 
e. le glissement des joints de grains, 
f. l’amorçage des microfissures.   
 
Le troisième domaine est caractérisé par l’augmentation de la densité des fissures dans le cas des 
films minces de W pur et du nano-composite W/Cu ce qui renforce l’hypothèse de l’amorçage de 
microfissures dans le domaine II. En revanche, le film mince de cuivre pur présente un 
comportement plastique dans le domaine II et dans le domaine III. La limite d’élasticité de 
chacun de ces échantillons a été déterminée comme étant la limite du premier domaine de 
déformation où la déformation du film est égale à celle du substrat. L’analyse des résultats a 
montré un comportement similaire des films minces de W et W/Cu, ce dernier montrant une 
limite d’élasticité supérieure (0,49 contre 0,30%). En ce qui concerne le film mince de cuivre, le 
comportement global est caractéristique d’un matériau ductile avec une limite d’élasticité de 
l’ordre de 0,27%. Ces valeurs relativement élevées de la limite d’élasticité dans le W et le W/Cu 
sont clairement attribuées à l’état de contraintes résiduelles de compression important et non à 
une propriété intrinsèque du film supporté par le polyimide dont la taille des grains est de 
quelques nanomètres. Par contre, la limite d’élasticité élevée du film mince de cuivre pur est une 
propriété intrinsèque du film. Le plateau de déformation élastique (domaine III) observé pour les 
trois films n’a pas la même origine : le comportement du film de cuivre pur est purement 
plastique et on a donc une saturation de la déformation élastique alors que dans le cas des films 




de tungstène, le plateau résulte d’une compétition entre l’augmentation de la déformation 
élastique et de la densité de fissures (relaxations localisées).  
 
Nous avons analysé l’influence du taux de bi-axialité sur la limite d’élasticité du 
tungstène nano-structuré. Différents ratios de force entre 0,20 et 1,00 ont été étudiés. Nous avons 
distingué, de même, différents domaines de déformation dont l’étendue dépend du ratio de force 
appliquée. Lorsque le chargement appliqué s’écarte d’un chargement équi-bi-axial, la 
déformation mesurée selon la direction la moins sollicitée diminue au fur et à mesure que le ratio 
diminue en basculant en déformation négative pour les ratios 0,33 et 0,20. Il s’ensuit que le 
domaine III correspondant au plateau de déformation peut ne pas exister et que l’étendue des 
autres domaines soit différente d’un ratio à l’autre. En revanche, l’évolution de la déformation 
selon la direction la plus sollicitée est approximativement identique pour tous les ratios de force. 
Nous avons déterminé la limite d’élasticité du nano-composite à dispersoïdes de cuivre W/Cu en 
fonction du ratio de force appliquée suivant le même critère utilisé précédemment (à 0,02% de 
différence entre les deux déformations élastiques et macroscopiques). Nous avons constaté que la 
limite d’élasticité selon l’axe le moins sollicité diminue drastiquement en diminuant le ratio de 
force alors que la limite d’élasticité selon l’autre axe varie très peu en fonction du ratio de force. 
Nous avons aussi déterminé une contrainte limite en utilisant deux autres critères couramment 
employés : à 0,1% et à 0,2% de déformation macroscopique. L’évolution de la contrainte limite 
en fonction du ratio de force est équivalente pour les différents critères utilisés. Les résultats ont 
ensuite été confrontés à deux critères macroscopiques d’endommagement : celui de plasticité de 
Von Mises et de rupture fragile de Rankine. L’analyse a permis de mettre en évidence que le 
comportement du tungstène nano-structuré est de type fragile. En effet, le film mince de 
tungstène suit un critère de rupture fragile dès la fin du domaine élastique (transition domaines I 
- II). Ceci renforce l’hypothèse de l’apparition de microfissures dès le début du domaine II. La 
contrainte limite à 0,02 % obtenue pour le film mince de tungstène nano-structuré est de l’ordre 
de 2,8 GPa. Cette valeur est très élevée si on la compare à la contrainte de résistance à la traction 
du tungstène massif qui est de l’ordre du GPa. Cette propriété est liée à la microstructure 
particulière des matériaux nano-structurés. Les films minces supportés par substrat polyimide 
sont aussi connus pour avoir une bonne résistance mécanique. 
 
Dans ce travail, l’association de deux techniques - la diffraction des rayons X et la 
corrélation d’images numériques – lors d’un essai de traction bi-axial est un atout considérable 
dans la caractérisation mécanique in situ de films minces supportés. Les outils mis en place 




permettent des mesures précises et rapides dont notamment la diffraction des rayons X 
synchrotron à l’aide d’un détecteur 2D à pixels hybrides de type XPAD. L’étude a concerné 
principalement des films minces nano-composites à dispersoïdes de cuivre W/Cu où la quantité 
faible de cuivre déposée ne permettait pas des mesures par diffraction des rayons X. Un sujet 
intéressant serait de poursuivre cette étude avec des composites lamellaires W/Cu ([6 nm /18 
nm] par exemple) dont la caractérisation structurale a été réalisée par Baptiste Girault lors de sa 
thèse (2005-2008). Ainsi, les réponses et l’influence des différentes phases du composite peuvent 
être étudiées simultanément (co-déformation, transfert de charge). La méthode développée pour 
déterminer la limite d’élasticité d’un film mince et les critères présentés dans ce manuscrit vont 
être d’une grande utilité pour l’étude du comportement mécanique de composites lamellaires qui 
feront l’objet de la thèse de Raphaëlle Guillou (2012-2015). Une étude de la limite d’élasticité en 
fonction du ratio de force dans le cas d’un matériau ductile comme le cuivre ou l’or serait aussi 
intéressante.  
 
Un deuxième élément important concerne le développement d’un instrument bi-axial 
identique à celui installé sur la ligne DiffAbs mais qui sera transportable voire intégrable dans 
une machine de dépôt afin de réaliser des dépôts sur des substrats prétendus. Une étude similaire 
a été déjà réalisée dans le cas d’un essai uni-axial permettant des mesures encore plus précises 
des propriétés élastiques des films en élargissant ainsi le domaine élastique 
(compression/tension). En outre, il est en principe possible d’investiguer la limite élastique en 
compression et mettre ou non en évidence un effet Bauschinger. Sur le plan instrumental, il serait 
avantageux de pouvoir utiliser le pilotage en déformation permettant des mesures dans la même 
zone de déformation. La procédure est toujours en cours de réalisation. Côté détection, une 
deuxième version du détecteur XPAD sera utilisée sur la ligne DiffAbs permettant d’éviter la 
perte des données sur les zones mortes comme c’était le cas avec le prototype 3.1. Enfin, il serait 
très pertinent de réaliser des cartographies de déformation sur l’éprouvette dans des zones 
supposées inhomogènes en déformation (éléments finis) et de corréler ces mesures à celles 
obtenues par CIN. Pour cela, la ligne DiffAbs dispose d’un élément focalisant permettant d’avoir 
de travailler avec des faisceaux de rayons X de l’ordre de la dizaine de micromètres. 
 
Sur le plan numérique, les calculs par éléments finis sur une structure composite film-
substrat sont un enjeu important dans la prédiction du comportement mécanique d’un tel 
système. Un calcul prenant en compte l’anisotropie du substrat de Kapton® et son comportement 
au-delà du domaine d’élasticité permettrait de comparer sans ambigüité les calculs aux résultats 




expérimentaux. Pour cela, la loi de comportement mécanique du substrat de Kapton® doit être 
déterminée et ce dans les deux directions de l’éprouvette cruciforme. Il existe aussi d’autres 
polyimides dont les lois sont bien connues. 
 
Enfin, les essais mécaniques combinés à d’autres techniques utilisant le rayonnement X 
synchrotron comme la réflectivité X, la technique EXAFS et la technique GISAXS débutées lors 
de ma thèse permettraient une caractérisation multi-échelle des déformations (depuis la liaison 
jusqu’à l’échelle macroscopique) et contribueraient ainsi à une meilleure compréhension des 




Essais de traction bi-axiaux pour différents chemins 
de chargement appliqués aux composites W/Cu   
 
Cette annexe complète l’analyse du comportement mécanique des composites W/Cu en 
fonction du ratio de force appliqué. Nous avons vu, à l’aide des calculs par éléments finis, que la 
taille de zone de déformation homogène dépend du ratio de force appliqué (chapitre III). Il est 
donc primordial d’avoir une bonne mise en place de l’échantillon dans la machine de traction 
afin d’éviter d’avoir des mesures sous rayonnement X hors de la zone de déformation homogène. 
L’effet de projection du faisceau des rayons X sur les mesures est aussi abordé. Enfin, les 
courbes en sin²ψ obtenues aux différents ratios de force sont données. Une analyse de ces 
courbes sera présentée ; nous calculerons plus particulièrement le coefficient de Poisson du 
tungstène nano-structuré à partir de ces courbes.  
 
1.1 Conditions des mesures sous rayonnement X    
L’installation de l’échantillon dans la machine de traction est une étape cruciale et 
importante pour le bon déroulement de l’essai. En effet, comme pour tout test mécanique, 
l’échantillon doit être bien centré et aligné avec les directions de sollicitations. A cette fin, un 
dispositif particulier a été conçu permettant une installation satisfaisante de l’échantillon (figure 
1.1).  
 





Le réglage de la hauteur de la machine dans le diffractomètre (surface du film dans l’axe 
du goniomètre) est aussi important afin d’avoir le faisceau des rayons X incident au centre de 
l’éprouvette. En outre, les mesures effectuées selon la méthode des sin²ψ laisse envisager un 
effet de projection du faisceau des rayons X en fonction de l’inclinaison de la machine (angle ψ) 
sur la mesure de la déformation. La figure 1.2 donne un schéma de l’étalement du faisceau en 
fonction de l’angle ψ pour une position de Bragg 2θ donnée. 
 
ψ 0° 15° 30° 45° 60° 70° 75° 80°
Figure 1.2: Evolution de la forme et de l’orientation du faisceau des rayons X irradiant la surface de l’échantillon 
pour différentes inclinaisons ψ. La position de Bragg 2θ est égale à 65°, une valeur couramment utilisée dans nos 
essais. Le faisceau incident est de forme rectangulaire : 0,32×0,37 mm² (H×V) – échelle ×25.  
 
Cet étalement du faisceau a peu d’influence sur les mesures dans le cas d’un essai équi-
bi-axial puisque la zone de déformation homogène est assez large (4 mm de diamètre à 1% 
d’erreur) pour une taille de faisceau usuelle lors de nos mesures sur la ligne de lumière DiffAbs 
(∼ 300×300 µm²). Cependant, lorsque l’essai est non équi-bi-axial, la taille de la zone de 
déformation homogène est réduite et dépend du ratio de force appliqué entre les deux directions 
de l’éprouvette cruciforme. Cette zone peut être limitée à moins d’un millimètre selon la 
direction la moins sollicitée pour un ratio de force égal à 0,5. La figure 1.3 montre un exemple 
où le faisceau des rayons X peut dépasser les limites de la zone de déformation homogène.   
 
L’analyse a postériori des courbes en sin²ψ a donc été restreinte en inclinaison (aux 
angles ψ inférieurs à 70°) à condition d’avoir une zone de déformation homogène d’au moins 2 
mm de diamètre. Tous les ratios étudiés dans ce travail satisfont cette condition à l’exception du 
ratio RF=0,5 pour lequel la taille de la zone de déformation homogène selon la direction la moins 
sollicitée est systématiquement inférieure à la taille du faisceau. Néanmoins, les courbes en sin²ψ 
obtenues sont linéaires sur le domaine d’angles ψ considéré. La contrainte calculée peut être 
surestimée du fait que le faisceau de rayons X irradie une surface plus grande que la zone de 





décalage en déformation est conservé quelle que soit la force appliquée et aucune correction 





Figure 1.3: Etalement du faisceau incident sur la zone de déformation homogène de diamètre (a) 4 mm, (b) 3 mm et 
(c) 2 mm pour deux inclinaisons différentes et un faisceau initial : 320 × 370 µm² (H×V) ; échelle = 10. 
 
1.2 Courbes en sin²ψ obtenues pour différents chemins de 
chargement  
Dans ce qui suit nous présentons les différentes courbes en sin²ψ obtenues lors des essais 
non équi-bi-axiaux en ratio de force constant (figures 1.4 jusqu’à 1.9). Les mesures ont été 
réalisées selon deux directions azimutales (Φ=0° et 90°) permettant de déterminer les deux 
composantes principales des déformations dans le plan.  
 
Le coefficient de Poisson du tungstène peut être déterminé à partir de l’équation (IV.7) 
utilisée dans le chapitre IV. Nous présentons à présent une autre méthode simple et facile à 
appliquer particulièrement dans le cas des essais non équi-bi-axiaux. Nous déterminons la 
somme des déformations élastiques mesurées à Φ=0° et 90°. Nous obtenons l’équation suivante : 



















où 11σ et 22σ  sont les contraintes macroscopiques appliquées au film mince selon les axes 
principaux 1 et 2 de l’éprouvette respectivement. Étant donné que le tungstène est un matériau 
localement isotrope, nous avons :  











A partir de l’équation (1.1), le point d’intersection avec la droite à défomation nulle peut 
être déterminé indépendamment des contraintes appliquées. Le point d’intersection des courbes 
en sin²ψ correspondant à la somme des déformations élastiques mesurées à Φ=0° et 90°. Quel 






sin2   (1.2) 
Le tableau 1.1 donne les résultats obtenus pour les différents ratios de force étudiés. Les 
différentes valeurs obtenues sont en très bon accord avec la valeur du coefficient de Poisson du 
tungstène massif (ν = 0,28) ce qui confirme une nouvelle fois la qualité de nos mesures.  
 
Ratio de force RF  Coefficient de Poisson ν 
1,00 ± 0,02 
0,90 ± 0,03 
0,80 ± 0,04 
0,64 ± 0,03 
0,50 ± 0,03 
0,33 ± 0,01 
0,20 ± 0,02 
0,27 ± 0,02 
0,28 ± 0,03 
0,27 ± 0,06 
0,28 ± 0,02 
0,26 ± 0,03 
0,27 ± 0,02 
0,28 ± 0,04 
 
Tableau 1.1 : Coefficient de Poisson déterminé à différents ratios de force pour le tungstène nano-structuré au sein 

























































































Figure 1.4 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 28 chargements équi-bi-axiaux 
(les forces appliquées s’étendent de 14 N jusqu’à 170 N) ; RF = 1. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 

























































































Figure 1.5 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 27 chargements non équi-bi-
axiaux (la force F2 s’étend de 14 N jusqu’à 160 N) ; RF = 0,9. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 

























































































Figure 1.6 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 36 chargements non équi-bi-
axiaux (la force F2 s’étend de 15 N jusqu’à 150 N) ; RF = 0,8. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 

























































































Figure 1.7 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 28 chargements non équi-bi-
axiaux (la force F2 s’étend de 14 N jusqu’à 170 N) ; RF = 0,64. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 

























































































Figure 1.8 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] × 38. Le composite a été soumis à 28 chargements non équi-bi-
axiaux (la force F2 s’étend de 17 N jusqu’à 180 N) ; RF = 0,33. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 
























































































Figure 1.9 : Déformation élastique en fonction de sin²ψ pour la famille de plans α-W {211} au sein des sous-
couches de W du composite W/Cu [3 nm / 1 nm] ×38. Le composite a été soumis à 35 chargements non équi-bi-
axiaux (la force F2 s’étend de 18 N jusqu’à 190 N) ; RF = 0,2. (a) selon Φ=0° et (b) Φ=90°. Les droites sont les 
ajustements linéaires des points expérimentaux. 
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Annexe 2 
 
Expériences de réflectivité X sur les nano-composites 
W/Cu   
 
Des mesures en réflectivité X sur trois types échantillons ont été réalisées sur la ligne de 
lumière DiffAbs lors de la deuxième campagne de mesures. Ces échantillons sont : un film 
mince de tungstène pur, un film mince de cuivre pur et un composite à dispersoïdes de cuivre 
W/Cu [3/1] déposés chacun sur substrat de silicium et sur une éprouvette en Kapton. Nous 
analyserons ainsi l’effet du substrat sur la qualité des mesures en comparant un film mince 
déposé sur silicium avec celui déposé sur Kapton. Ensuite, nous présenterons un essai de traction 
réalisé sur un composite W/Cu déposé sur Kapton en combinant les mesures de réflectivité X 
aux mesures optiques. L’objectif est de déterminer la déformation hors plan du film mince à 
l’échelle de la stratification et de la corréler à la déformation dans le plan calculée par corrélation 
d’images numériques. Les mesures de réflectivité X ont été effectuées à une énergie égale à 8,8 
keV (λ = 1,4089 Ǻ). Les fentes de détection horizontale et verticale sont de largeur 10 mm et 0,1 
mm respectivement. 
 
2.1 Caractérisation des films minces déposés sur silicium et sur 
Kapton 
Seuls les films minces de tungstène et de cuivre déposés sur silicium ont été étudiés 
(figure 2.1). Les franges de Kiessig observées sur les courbes permettent d’estimer l’épaisseur 
des films. A partir de l’ajustement des courbes à l’aide du logiciel RFit2000, nous trouvons une 
épaisseur du film mince de tungstène égale à ~ 147 nm et celle du film mince de cuivre égale à ~ 
216 nm. Ces valeurs sont en accord avec les mesures effectuées au laboratoire par profilométrie 
mécanique en particulier. La figure 2.2 montre une comparaison de la réflectivité entre un film 
W/Cu déposé sur silicium et le même déposé sur Kapton. Dans le premier cas, il est très facile 
d’obtenir l’angle critique du film ainsi que les différentes épaisseurs (totale et relative). Il est de 
même plus facile d’ajuster la courbe dans ce cas que dans l’autre. Pour un film mince déposé sur 
Kapton, il est nécessaire d’avoir une bonne planéité de la surface. Pour cela, l’échantillon a été 





deux courbes que la rugosité des interfaces est plus importante pour un revêtement sur Kapton du 
fait de la forte atténuation de l’intensité et de l’absence des franges de Kiessig par rapport à un 
revêtement sur silicium. Toutefois, nous pouvons déterminer les épaisseurs relatives des sous-
couches de W et de Cu à partir de la position des pics de Bragg. Les épaisseurs obtenues sont en 
accord entre le film déposé sur silicium et celui sur Kapton (tableau 2.1). 
 
Epaisseurs effectives (nm) 
 W/Cu [3/1] ×38 
tW tCu Λ 
Rugosité à l’interface 
film / substrat (Å) 
Substrat de silicium 3,2 0,6 3,8 4 
Substrat de Kapton 3,2 0,5 3,7 10 
 
Tableau 2.1 : Comparaison entre un dépôt W/Cu [3/1] ×38 sur silicium et celui sur Kapton (dépôts du 100708). 
L’incertitude est de ± 0,1 nm. 
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2.2 Essai mécanique couplé à la réflectivité X et à la technique de 
corrélation d’images numériques 
Cette partie relate un premier essai équi-bi-axial réalisé sur le composite W/Cu [3/1] 
comprenant 60 périodes déposé sur une éprouvette cruciforme en Kapton. Nous avons donc 
combiné deux techniques de mesure : la réflectivité X permettant de déterminer la déformation 
du film hors plan et la corrélation d’images numériques qui permet de déterminer la déformation 
du substrat dans le plan. Le composite a été initialement tendu à une force équi-bi-axiale de 
l’ordre de 43 N. Les mesures ont ensuite été effectuées en relaxant la force jusqu’à 11 N. En 
particulier, cinq pas en force ont été appliqués. Les conditions expérimentales sont les mêmes 
que celles énoncées précédemment. La figure 2.3 montre les courbes de réflectivité obtenues aux 
cinq états de déchargement appliqués. Etant donné la rugosité de l’interface film / substrat dans 
le cas d’un substrat en Kapton, les oscillations correspondant aux franges de Kiessig ne sont pas 
observées. Par conséquent, l’épaisseur totale du film mince ne peut pas être déterminée par cette 
méthode. Seule la période de l’empilement peut être évaluée à partir de la position des pics de 
Bragg. Nous avons donc suivi l’évolution de la période en fonction de la force ce qui permet de 
remonter à la déformation hors plan du film mince. L’analyse des courbes a montré une 
évolution très faible de la période entre 11 N et 36 N. Par contre, un déplacement du pic de 
Bragg est détecté pour une force F = 43 N. Une déformation appliquée de l’ordre de − 0,44% est 
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Figure 2.3: Courbes de réflectivité obtenues pour le composite W/Cu [3/1] × 60 déposé sur Kapton® lors d’un essai 





La figure 2.4 donne l’évolution de la déformation dans le plan du substrat calculée par 
corrélation d’images numériques. Dans le domaine élastique linéaire et pour un matériau isotrope 
mécaniquement, la loi de Hooke permet de relier la déformation à la contrainte appliquée. Dans 
le cas des contraintes bi-axiales (pas de cisaillement et contrainte normale nulle), les 
composantes du tenseur des déformations sont : 
 ( )221111 E
1
σν−σ=ε  (2.1) 
 ( )112222 E
1
σν−σ=ε  (2.2) 
 ( )221133 E σ+σ
ν−
=ε  (2.3) 
11σ et 22σ  sont les contraintes macroscopiques appliquées à l’échantillon selon les deux axes 
principaux de l’éprouvette. E et ν sont le module d’Young et le coefficient de Poisson du 
matériau respectivement. A partir de ces équations, nous en déduisons la déformation hors plan 
en fonction des déformations dans le plan : 
 ( )221133 1 ε+ε−ν
ν
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Figure 2.4: Déformations macroscopiques calculées par CIN lors d’un déchargement équi-bi-axial. Les 
déformations macrocopiques présentées ici correspondent aux valeurs moyennes des déformations obtenues avant et 
après les mesures de réflectivité X. L’état F = 11 N est pris comme référence. Les droites en traits continus 






En considérant que la déformation est transmise intégralement du substrat au film dans le 
cas des déformations élastiques, nous pouvons comparer la déformation hors plan calculée à 
partir des mesures optiques à celle déterminée par réflectivité X. Pour l’état de force F = 43 N 
correspondant à un incrément de force 32 N, nous trouvons une déformation hors plan de l’ordre 
de − 0,14% (en utilisant le coefficient de Poisson du tungstène massif dans l’équation 2.4). Cette 
valeur est très en dessous (facteur 3) de celle obtenue par réflectivité ; nous n’avons pas 
d’explication justifiant cet écart. Ce n’est qu’un premier essai qui doit être confirmé de manière 
plus précise c'est-à-dire en allant plus loin en déformation et en s’appuyant peut être aussi sur des 




Elasticité et endommagement sous chargement bi-axial de nano-composites W/Cu en 
couches minces sur polyimide : apport des techniques synchrotrons 
 
Ce travail de thèse porte sur la déformation bi-axiale contrôlée de nano-composites W/Cu 
en couches minces déposées sur des substrats polyimides. La nano-structuration est obtenue par 
stratification de deux matériaux immiscibles (W et Cu) par pulvérisation ionique avec contrôle 
de la taille des grains au sein du film mince par contrôle de l’épaisseur selon la direction de 
croissance du film. Nous avons développé une procédure permettant de caractériser le 
comportement mécanique des échantillons à deux échelles différentes. L’essai de traction bi-
axial est couplé à la diffraction des rayons X (déformation microscopique) et à la corrélation 
d’images numériques (déformation macroscopique). Nous avons utilisé une machine de traction 
bi-axiale développée dans le cadre d’un projet ANR sur la ligne de lumière DiffAbs du 
synchrotron SOLEIL. Elle permet de contrôler les contraintes dans des films minces supportés 
par des substrats polyimides. La confrontation des résultats obtenus par ces deux techniques dans 
le domaine d’élasticité a montré que la déformation est intégralement transmise via l’interface 
film - substrat. La seconde étape de notre travail a consisté à étudier les déformations du nano-
composite W/Cu au-delà du domaine d’élasticité. Nous avons mis en évidence trois domaines de 
déformation associés à différents mécanismes de déformation. La limite d’élasticité du nano-
composite W/Cu a été déterminée en comparant la déformation élastique du film mince à la 
déformation macroscopique du substrat. Enfin, l’étude de la limite d’élasticité du nano-
composite W/Cu pour différents ratios de force a révélé un comportement fragile du nano-
composite W/Cu.   
 
Mots clés : Nano-composites en couches minces – Déformation bi-axiale – Diffraction des 




Elasticity and damage under biaxial loading of W/Cu nanocomposite thin films on 
polyimide: contribution of synchrotron techniques 
 
This thesis focuses on the biaxial deformation of W/Cu nanocomposite thin films 
deposited on polyimide substrates. The grain size in the thin film is controlled by stratification of 
two immiscible materials (W and Cu) employing sputtering techniques. We developed a 
procedure to characterize the mechanical behavior of samples at two different scales. A biaxial 
tensile test is coupled to X-ray diffraction (microscopic deformation) and digital image 
correlation (macroscopic deformation) techniques. We used a biaxial tensile setup developed in 
the framework of an ANR project on the DiffAbs beamline at synchrotron SOLEIL allowing for 
the control of stresses in thin films supported by polyimide substrates. By comparing the strains 
obtained by these two techniques, the applied strain is determined to be transmitted unchanged in 
the elastic domain through the film - substrate interface. The second part of our work was to 
study the deformation of W/Cu nanocomposite beyond the elastic range. We have highlighted 
three domains of deformation associated with different deformation mechanisms. The elastic 
limit of the W/Cu nanocomposite was determined by comparing the elastic deformation of the 
thin film to the macroscopic deformation of the substrate. Finally, the elastic limit of W/Cu 
nanocomposite was studied for different load ratios. The overall results emphasized the brittle 
behavior of these nanocomposites.   
 
Keywords: Nanocomposite thin films – Biaxial deformation – Synchrotron X-ray diffraction – 
Digital image correlation – Elastic limit 
 
